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Les travaux présentés dans cette thèse de doctorat ont été menés à l’Institut franco-allemand de 
recherches de Saint-Louis (ISL) au sein du groupe « Elaboration et Caractérisation de 
Nanomatériaux » (ECN) en collaboration avec l’équipe « Matériaux Nanostructurés : Phénomènes à 
l’Interface » (MaNaPI) du Laboratoire Interdisciplinaire Carnot de Bourgogne (ICB, UMR 6303 
CNRS/Université de Bourgogne) et le groupe « Directed Photonics and quantum Electronics » (DPE) 
de l’ISL qui est à l’initiative de ce sujet. 
 
Le laser haute puissance Er:YAG de l’ISL [1] est un laser à solide développé pour des applications 
militaires telles que la détection et la destruction de roquettes, de missiles guidés, d’engins explosifs 
improvisés ou encore pour la perforation de blindages de véhicules [2]. Ce laser haute puissance est un 
laser à effet thermique pompé par diode laser de type SSHCL (Solid-State Heat Capacity Laser) ; c’est 
le premier au monde présentant une émission dite « eye-safe » avec une longueur d’onde d’émission 
autour de 1,64 µm dans la bande à sécurité oculaire en conformité avec la réglementation européenne. 
Le milieu laser solide, un monocristal d’Er:YAG, permet d’atteindre une puissance de sortie d’environ 
76 W avec un rendement de pompe autour de 94 %. Les systèmes laser utilisant des cristaux massifs 
pompés par diode sont limités en termes de puissance par les effets thermiques. En effet, l’absorption 
de fortes puissances de pompe conduit à un échauffement important des cristaux, affectant le 
fonctionnement laser de multiples façons : déformation du faisceau de sortie, perte d’efficacité voire 
arrêt complet du système quand le cristal se fracture [3].  
 
Afin d’augmenter les performances de ces lasers en limitant la surchauffe du milieu solide, le 
monocristal peut être remplacé par une céramique polycristalline qui présente des propriétés 
thermomécaniques améliorées, limitant ainsi les distorsions de faisceau et permettant une durée 
d’utilisation prolongée du laser [4-6]. L’élaboration de céramiques polycristallines permet la 
production de matériaux aux formes et dimensions à façon, tout en ayant un coût de fabrication plus 
faible que celui relatif à la croissance de monocristaux. Elle permet également d’atteindre de plus forts 
taux de dopage ainsi que la réalisation de profils de concentration pouvant être directs ou radiaux.  La 
répartition du dopant dans une céramique étant plus homogène que dans un monocristal,  la 
conductivité thermique du matériau est ainsi augmentée et les performances du laser améliorées [7]. 
 
 La première céramique transparente a été obtenue par Coble en 1962 pour la société General Electrics 
[8] ; l’objectif était de fabriquer des fenêtres en alumine possédant une bonne transmission optique à 
haute température pour des lampes à vapeur de sodium. En 1966, Carnall et al. [9] ont montré le 
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premier effet laser dans une céramique transparente Dy:CaF2 et en 1995 le japonais A.Ikesue du 
World Lab Co [10] a démontré qu’il était également possible d’obtenir un effet laser avec une 
céramique oxyde de YAG dopée au néodyme. Plus récemment en 2000, Lu et al. [11] ont présenté un 
laser céramique Nd:YAG dont les caractéristiques sont équivalentes voire supérieures à celles des 
lasers intégrant des monocristaux.   
 
Le principal enjeu des recherches sur les céramiques transparentes consiste aujourd’hui à atteindre une 
qualité optique suffisante pour obtenir un effet laser. Afin d’avoir la meilleure transparence possible, 
le matériau doit être exempt de défauts tels que les inclusions de phase ou les défauts aux joints de 
grains. De plus, la porosité doit être inférieure à 0,1 % sous peine d’entrainer des pertes de 
transmission par des effets de réflexion, de diffusion ou d’absorption de la lumière [12]. La maitrise 
des procédés de synthèse et de mise en forme ainsi que le contrôle de la microstructure sont les deux 
points déterminants pour l’obtention de céramiques transparentes. L’objectif est donc de trouver le 
meilleur compromis entre propriétés thermomécaniques et propriétés optiques. En effet, une 
céramique ayant une taille de grains nanométriques présente de bonnes propriétés mécaniques tandis 
qu’une céramique avec des grains micrométriques permet d’atteindre une meilleure transparence.  
 
Dans la recherche de céramiques transparentes, trois principales orientations sont mentionnées au 
niveau des procédés à mettre en œuvre [13]. La première idée consiste à augmenter l’aptitude au 
frittage des poudres de départ en optimisant leurs caractéristiques par le biais de synthèses par voie 
chimique ; la seconde se base sur le recours à un additif de frittage pouvant jouer le rôle d’inhibiteur 
de croissance granulaire ou pouvant induire une phase liquide favorisant la densification. Enfin, la 
dernière idée consiste à pratiquer un frittage sous charge.  
 
La métallurgie des poudres appliquée aux matériaux céramiques peut être décomposée en trois étapes : 
la poudre est synthétisée par voies chimique, mécanique ou physique puis précompactée à froid pour 
obtenir un cru ou corps vert. Enfin, pour la densification, une étape de frittage est réalisée afin 
d’obtenir une céramique dense à microstructure et à taux de densité contrôlés. Deux méthodes  de 
frittage peuvent être employées comme le frittage naturel, sous vide ou sous atmosphère contrôlée, et 
le frittage sous charge. Il existe deux approches principales pour l’élaboration de céramiques 
transparentes de YAG : celle du Dr Ikesue du World Lab Co. avec une synthèse par voie mécanique 
suivie d’un frittage réactif [10, 14, 15] et celle du Dr Yanagitani de la société Konoshima par frittage 
non-réactif d’une poudre synthétisée par voie chimique [16, 17].   
 
La mise en place d’une méthode de synthèse, l’influence et le contrôle des paramètres de synthèse, 
ainsi que la compréhension des mécanismes réactionnels sont autant d’atouts permettant de contrôler à 
la fois la pureté de la poudre obtenue mais également sa taille, sa morphologie et son état 
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d’agglomération en vue d’un frittage optimal. La méthode de synthèse de poudre par voie chimique a 
été retenue afin de produire une poudre à la fois très pure et peu agglomérée. L’autre point décisif est 
l’étape de compaction-frittage qui permet d’atteindre une densité proche de 100 %. Afin d’éviter la 
formation de pores fermés, ou la formation de gradients de densité au cours de la compaction du cru, 
le frittage SPS : Spark Plasma Sintering a été sélectionné. Un des avantages de cette technique est le 
frittage direct de la poudre au sein de la matrice SPS sans passer par une étape de pré-compaction. De 
plus, il est possible d’atteindre des cinétiques de frittage plus élevées qu’en frittage naturel, grâce à des 
vitesses de montée en température pouvant atteindre des centaines de degrés par minute et, donc 
d’éviter une croissance excessive des grains au cours du frittage. La modulation du cycle de frittage 
permet un contrôle plus précis de la croissance granulaire et donc de la microstructure. 
 
L’objectif de ce travail de thèse est d’élaborer des céramiques transparentes Er:YAG par métallurgie 
des poudres. La synthèse de YAG sera réalisée par voie chimique, via la méthode par co-précipitation, 
et le frittage sera effectué par Spark Plasma Sintering (SPS). Cette thèse s’articule autour de trois 
chapitres : 
 
Le premier chapitre est consacré à l’introduction du sujet avec dans une première partie le principe de 
fonctionnement d’un laser, le descriptif des principaux milieux lasers à solides, leurs natures et leurs 
propriétés mécaniques et optiques. La deuxième partie de ce chapitre est consacrée aux céramiques 
transparentes Er:YAG avec l’intérêt et les performances des céramiques en tant que milieu laser ainsi 
que les caractéristiques du matériau hôte le YAG dopé erbium. Les caractéristiques physiques, 
chimiques et cristallographiques du système Y-Al sont présentées ainsi que l’intérêt du dopage à 
l’erbium et les applications des lasers Er:YAG. Finalement, les différentes notions de transparence et 
de transmission de la lumière sont détaillées et les propriétés recherchées pour l’obtention de 
céramiques transparentes sont développées. 
 
Le deuxième chapitre traite de la synthèse de la poudre de YAG et de celle de YAG dopé erbium. Il 
permet de déterminer le protocole de synthèse le plus favorable au frittage de la poudre en vue 
d’obtenir des céramiques transparentes. A partir de l’étude bibliographique, la synthèse chimique par 
co-précipitation est choisie et les conditions optimales permettant l’obtention d’une poudre pure, peu 
agglomérée et, présentant une bonne aptitude au frittage sont définies. L’influence des conditions de 
synthèse et, plus particulièrement du pH, sur la formation de phases secondaires ainsi que les 
mécanismes réactionnels mis en jeu au cours de la précipitation et lors de l’étape de décomposition 
thermique du précurseur de YAG sont étudiés. Enfin, l’influence du dopage sur les paramètres de 




Le troisième et dernier chapitre, traite de la densification de la poudre par frittage SPS. Dans une 
première partie, le principe du frittage SPS est exposé ainsi que l’influence des principaux paramètres 
sur le frittage de céramiques transparentes. La quantité de poudre pouvant être produite par synthèse 
chimique étant limitée, la mise en place des conditions de frittage ainsi que l’optimisation des 
différents paramètres, sont réalisées à partir d’une poudre commerciale. Cette démarche permet 
d’obtenir des céramiques denses mais présentant une couleur grise ; l’utilisation d’une aide au frittage, 
le fluorure de lithium, et son mode d’action au cours de la densification sont étudiés. Finalement, le 
cycle de frittage ainsi défini est transposé pour réaliser des pièces de dimensions plus importantes et à 














Le but de ce chapitre est de présenter l’intérêt de l’utilisation des céramiques transparentes en tant que 
milieu laser solide ainsi que de définir leurs procédés d’élaboration. La première partie est consacrée à 
la présentation du principe général de fonctionnement d’un laser ainsi qu’à la comparaison des 
différents milieux lasers existants. La deuxième partie de ce chapitre présente le système Er:YAG et 
ses différentes caractéristiques spectroscopiques, physiques et chimiques. La dernière partie permet de 
définir les notions de transparence et de transmission de la lumière ainsi que les caractéristiques 
nécessaires pour obtenir des céramiques transparentes par la voie métallurgie des poudres. 




A. Laser et milieux lasers 
 
I. Principe de fonctionnement 
 
1. Emission de lumière 
 
En 1905, A.Einstein émit l’hypothèse que la lumière était constituée de quanta d’énergie, de photons, 
appelés également « grains de lumière »  [18], et que l’énergie associée à ces photons était directement 
proportionnelle à la fréquence de la lumière, selon l’équation 1 : 
 
 = ℎ.             (1) 
 
h : constante de Planck (≈6.63x10-34 J.s) 
ν : fréquence de la lumière (s-1)  
 
D’après le modèle de Bohr, les électrons en orbite autour du noyau atomique ne peuvent se trouver 
que sur certaines orbites ou niveaux d’énergie. Ces électrons peuvent passer d’un niveau à l’autre en 
absorbant ou en libérant de l’énergie, le plus souvent sous forme de lumière mais aussi sous forme de 
rayons gamma ou de rayons X. Les processus d’absorption et d’émission d’énergie sous forme de 
lumière par les atomes sont représentés figure 1. 
 
Figure 1 Absorption et émission de lumière par les atomes, avec E1<E2 
 
Lorsqu’un atome absorbe un photon, l’un de ses électrons passe au niveau d’énergie supérieur E2, il 
est excité. Lorsque l’un des électrons du niveau E2 redescend vers un niveau d’énergie plus faible E1, il 
émet un photon, l’atome se désexcite.  
 
La fréquence de la lumière émise lors de la désexcitation est directement reliée à la différence 
d’énergie entre les deux niveaux d’énergie suivant l’équation 2 :  
 
∆ =  − 	 = ℎ.           (2) 
 




Chaque niveau d’énergie Ei est caractérisé par les quantités suivantes : 
 
- son énergie Ei 
 
- sa dégénérescence gi. Le niveau peut alors être considéré comme un ensemble de gi sous-
niveaux de même énergie 
 
- la durée de vie τi du niveau d’énergie Ei. C’est le temps caractéristique du dépeuplement de 
manière spontanée de ce niveau : si la population du niveau i est notée 
(0) à l’instant t=0, 









l’inverse de la durée de vie. 
 
Le nombre d’atomes d’énergie Ei par unité de volume occupé par le milieu atomique est appelé densité 
de population ou plus simplement population de niveau i et est noté Ni 
 
La plupart des phénomènes lumineux que nous pouvons observer sont produits par un processus 
appelé émission spontanée (figure 2).  
 
 
Figure 2 : Emission spontanée de lumière par les atomes pour E1<E2 
 
Un atome excité redescend au niveau stable E1 en émettant un photon d’énergie hν égale à la perte 
d’énergie de l’atome (∆E = E2-E1). L’émission spontanée se produit de manière aléatoire, la lumière 
produite est dite incohérente. 
 
Par opposition, l’émission stimulée de lumière est provoquée par un photon incident entrainant la 
désexcitation d’un atome se trouvant sur un niveau d’énergie équivalent à celle du photon incident  
(figure 3).  
 





Figure 3 : Emission stimulée de lumière par les atomes avec E1<E2 
 
Dans ce phénomène, un premier photon produit par exemple lors d’une émission spontanée, en 
rencontrant une particule excitée, provoquera sa désexcitation et conduira à l’émission d’un second 
photon. Les deux ondes associées aux photons incidents et émis sont en phase, la lumière émise suite à 
l’émission stimulée est qualifiée de cohérente. 
 
Chaque atome ou molécule peut émettre de la lumière. L’énergie de chaque molécule est quantifiée, 
elle ne peut prendre que certaines valeurs bien précises ; ainsi chaque molécule possède un spectre 
énergétique qui lui est propre. 
 
 
2.  Système laser 
 
Un LASER (Light Amplification by Stimulated Emission of Radiation, noté laser) est composé de 3 
parties principales : un milieu actif, un mécanisme de pompage et un résonateur optique (ou cavité 
résonnante) [19-21]. Le schéma d’un système laser est représenté figure 4. 
 
 
Figure 4 : Schéma d'un système laser composé d’un mécanisme de pompage, d’un milieu actif  
et d’un résonateur optique, d’après [19] 
 
Le pompage permet de faire passer les atomes du milieu actif du niveau stable E1 au niveau excité E2. 
Dans le cas d’un pompage optique, la lumière joue le rôle d’une « pompe » à atomes vers les états 
d’énergie les plus élevés. En irradiant les atomes du milieu actif avec une lumière monochromatique 
dont la fréquence correspond à une raie d’absorption de l’atome à partir de l’état fondamental (raie de 




résonance), il est possible de peupler un niveau excité donné et changer la répartition de la population 
entre l’état stable et l’état excité. Il y a inversion de population entre deux niveaux si le niveau 
supérieur est plus peuplé que le niveau inférieur. 
 
La production d’un faisceau laser est basée sur ce phénomène d’inversion de population représenté 
figure 5.  
 
Figure 5 : Phénomène d’inversion de population des atomes entre les niveaux d’énergie E1 et E2 avec E2>E1 
 
Les photons incidents d’énergie ℎ.     	 sont absorbés par les atomes du niveau E1 qui 
s’excitent et vont peupler le niveau E2. Au fur et à mesure de la diminution des atomes de niveau E1 
par absorption de photons incidents, le niveau E2 se remplit. Il y a inversion de population, par rapport 
à l’état initial, lorsque les atomes à l’état excité au niveau E2 sont plus nombreux que les atomes à 
l’état stable au niveau E1. A l’état excité, les niveaux d’énergie les plus hauts sont plus peuplés que les 
niveaux d’énergie les plus bas. 
 
Un photon incident aura alors plus de chances de produire une émission stimulée que d’être absorbé ; 
le processus d’émission prédomine sur celui de l’absorption. L’intensité de la lumière incidente va 
augmenter au lieu de diminuer au cours de la traversée du milieu, les photons de l’émission stimulée 
provoquant eux-mêmes de nouvelles émissions stimulées : il y a amplification. 
 
Mais ce processus d’amplification n’est pas suffisant pour produire à lui seul un faisceau laser. C’est 
pourquoi le milieu actif est placé dans un résonateur optique, la cavité résonante. Le résonateur est 
constitué de deux miroirs parallèles entre lesquels est placé le milieu actif. Le premier miroir, le 
réflecteur, est totalement réfléchissant tandis que le second, le coupleur, est semi-transparent. Ce 
dernier permet à la lumière de sortir de la cavité. Le résonateur contribue en grande partie à 
l’amplification de la lumière dans le laser. Les photons, en étant réfléchis par les miroirs, peuvent 
traverser plusieurs fois le milieu actif et provoquer l’émission stimulée d’un plus grand nombre de 
photons. Lorsque le processus d’amplification se produit dans le laser, on dit qu’il oscille. 
 
Suivant le type de milieu actif, on peut distinguer différents types de lasers [19-22] : les lasers à 
solide, à gaz, à liquide ou encore les lasers à semi-conducteur.  




3. Milieux actifs 
 
Le milieu actif liquide est particulièrement attrayant du point de vue de l’homogénéité, de la facilité 
de refroidissement par circulation et de la possibilité d’un changement rapide du milieu dans une 
même structure. En contrepartie, la présence de vibrations thermiques dans le milieu liquide entraine 
pour l’ion dissous une relaxation très énergétique : celle-ci se traduit par une thermalisation 
extrêmement rapide des populations et un accroissement important de la largeur de raie, circonstances 
fortement défavorables à l’apparition d’une oscillation laser. Le milieu liquide est généralement 
constitué d’un colorant organique dissous dans un solvant. Ces lasers sont intéressants car ils 
présentent un seuil d’oscillation relativement bas et une gamme spectrale allant de 210 à 900 nm. 
C’est le choix du colorant qui déterminera la gamme de couleur du rayon qu’il émettra. Mais pour 
diverses raisons (difficultés de construction, toxicité des oxychlorures) ces lasers n’ont jusqu’à présent 
pas connu un grand développement. 
 
Les lasers à gaz sont une famille importante, tant par le nombre de raies connues (plusieurs milliers) 
que par leurs applications. Le milieu amplificateur est un gaz à une pression généralement assez basse, 
de l’ordre de quelques millibars. Le pompage est le plus souvent réalisé par décharge électrique, mais 
il peut aussi être optique. La gamme d’émission de ce type de laser va de l’UV jusqu’à l’IR et la 
puissance de sortie en continu est comprise entre le mW et quelques dizaines de kW. La concentration 
correspondante en centres actifs est inférieure à celle que présentent les lasers à solide : il en résulte 
des puissances crêtes moins élevées. De plus, ces lasers sont souvent des systèmes assez complexes à 
mettre en place car ils nécessitent des tensions et des courants très élevés pour leur excitation. Les 
caractéristiques du milieu gazeux permettent à ces lasers de fonctionner en continu. Ils sont utilisés, 
avec de faibles puissances, dans les spectacles sons et lumières ou pour la chirurgie de la cornée. Pour 
les fortes puissances, ils sont utilisés pour sectionner les tissus organiques et ainsi empêcher le 
saignement au cours de l’incision, ce qui permet une meilleure cicatrisation. 
 
Dans un laser à semi-conducteur, le pompage ne se fait pas avec un faisceau de lumière 
monochromatique mais à l’aide d’un courant électrique qui  va permettre une inversion de population 
entre la bande de valence et la bande de conduction et ainsi enrichir le milieu générateur en trous p 
d’un côté et en électrons supplémentaires n de l’autre. La  lumière est produite dans la zone d’énergie 
interdite, située entre la bande de valence et la bande de conduction par la recombinaison des trous et 
des électrons. Au-dessus d’un certain courant de seuil, la lumière devient plus intense, plus 
directionnelle et monochromatique. La jonction p-n, qui joue le rôle de milieu actif, produit un 
faisceau laser. La fréquence émise est déterminée par la largeur de la bande d’énergie interdite 
séparant les bandes de valence et de conduction. Ces lasers émettent à une longueur d’onde de 100 à 




500 µm avec une efficacité de 50 %, mais sont peu puissants, entre 1 et 100 mW. Ils sont utilisés 
notamment pour les imprimantes laser, les lecteurs CD ou encore dans les pointeurs laser. 
 
Le milieu actif des lasers à solide est constitué par des ions métalliques entrant en substitution dans le 
réseau d’une matrice cristalline ou amorphe. Les lasers à solide fonctionnent généralement grâce à un 
pompage optique, que ce soit par la lumière émise via une lampe à décharge, une diode ou un autre 
laser. Les lasers à solide couvrent une grande partie du spectre électromagnétique de l’IR à l’UV. De 
tous les lasers, ce sont ceux qui fournissent la plus grande puissance utile et fonctionnent généralement 
dans un mode à impulsions afin de limiter l’échauffement excessif du milieu actif, car les défauts créés 
dans le milieu actif suite à son échauffement nuisent à la qualité du faisceau laser. Ces lasers peuvent 
être utilisés pour façonner les diamants et pierres précieuses, découper ou souder les métaux ou encore 
en chirurgie plastique. 
 
De par leur forte puissance et leur large gamme spectrale, les lasers à solide sont les lasers les plus 
prometteurs, cependant l’endommagement du milieu actif lors d’une augmentation de température 
limite ses possibilités. Le remplacement des monocristaux ou des verres, utilisés en tant que milieux 
actifs, par un matériau possédant une meilleure conductivité thermique tout en conservant de bonnes 




II. Milieux actifs pour lasers à solides 
 
Le milieu actif d’un laser à solide doit présenter de bonnes qualités optiques et thermomécaniques 
comme définit précédemment. Il est composé d’une matrice solide, monocristal ou verre, dans lesquels 
des dopants sont introduits (ions métalliques de transition ou terre-rares). Ces derniers sont 
responsables de l’émission de la lumière. Le choix de la matrice du milieu laser est essentiel car c’est 
elle qui fixe les caractéristiques thermomécaniques, en particulier, sa conductivité thermique, son 
expansion thermique ou encore la variation de son indice de réfraction avec la température. Suivant les 
caractéristiques lasers recherchées, les matrices peuvent être soit amorphes dans le cas du verre soit 










1. Nature des matrices 
 
Les monocristaux (figure 6) sont les matériaux laser les plus largement utilisés du fait de leurs très 
bonnes propriétés optiques. Cependant leur méthode de fabrication comporte de nombreux 
inconvénients. La méthode la plus répandue pour la fabrication de ces  monocristaux est la croissance 
Czochralski [23], elle permet d’obtenir des échantillons avec une très bonne qualité cristalline mais 
elle requiert des conditions sévères de température et de pression. Les vitesses de croissance utilisées 
sont de l’ordre de quelques mm/h pour les matériaux non dopés ; dans le cas d’un dopage (Nd:YAG 
par exemple), il est nécessaire de réduire fortement cette vitesse jusqu’à quelques dixièmes de mm/h, 
soit 4 à 6 semaines pour la croissance d’un monocristal. Cette réduction a pour effet d’éviter les 
défauts liés à des phénomènes locaux de surfusion et d’obtenir une concentration en dopant la plus 
homogène possible dans le cristal. Cependant, les cristaux obtenus présentent souvent des impuretés, 
des clusters d’ions dopants et des dislocations de réseau à l’origine de pertes optiques. L’intégralité du 
cristal n’est donc pas utilisable en tant que matériau laser. 
 
Figure 6 : Monocristal Nd:YAG pour milieu laser à solide (Scientific Materials Corp.) [24] 
 
Le verre laser (figure 7) est un matériau amorphe obtenu par fusion. Ses dimensions peuvent être très 
grandes car la taille est seulement limitée par celle du four de traitement thermique. De plus, le dopage 
est relativement aisé car les ions des dopants se substituent plus facilement dans un réseau amorphe 
que dans une structure cristallisée. Cependant, sa conductivité thermique étant relativement faible, le 
matériau présente une forte biréfringence entrainant des distorsions optiques du faisceau laser. En 
effet, dans un milieu biréfringent, l’indice de réfraction varie en fonction de la direction de 
propagation et de la polarisation du faisceau incident. Enfin, il est à noter également que les propriétés 
mécaniques du verre sont moins élevées que celles d’un monocristal ou d’une céramique. 
 





Figure 7 : Historique de développement de verres pour milieu laser solide (Lawrence Livermore National Laboratory) [25] 
 
Les céramiques transparentes (figure 8) présentent un intérêt croissant depuis ces dernières années 
car elles ont l’avantage de réunir à la fois les bonnes propriétés mécaniques des monocristaux, la 
facilité de synthèse et de mise en forme des verres, tout en présentant des propriétés 
thermomécaniques plus élevées, une meilleure conductivité thermique et une élaboration à plus faible 
coût que les verres et les monocristaux. De plus, elles peuvent contenir de plus fortes concentrations 
en ions dopants et permettent la réalisation de matériaux présentant différents profils de dopage. 
 
 
Figure 8 : Céramiques transparentes Nd:YAG pour milieu laser solide (Konoshima Chemical Co.Ltd.) [26] 
 
En résumé, le tableau 1 compare les différents matériaux lasers solides : monocristaux, verres et 
céramiques, en termes de qualité optique, de conductivité thermique, de propriétés mécaniques 










  Monocristaux Verres Céramiques 
Technique de 
synthèse 
Mise en œuvre difficile aisée aisée 
Production en 
masse 
difficile Déjà réalisée Possible 
Durée semaines heures heures 
Coût élevé faible faible 
Caractéristiques 
géométriques 
Dimensions limitées  par le 
creuset limitées par le four limitées par le four 
Mise en forme difficile facile facile et variée 
Incorporation du 
dopant 
Taux de dopage faible limité élevé 




thermique ++ - ++ 
Dilatation 
thermique - + - 
Ténacité + - + 
Paramètre de choc 
thermique + - ++ 
 
Tableau 1 : Comparaison des propriétés optiques, thermiques et mécaniques de différents types de matériaux laser à 
solide: monocristal, verre et céramique ainsi que leur limite au niveau dopage et dimensions (d’après [27]) 
 
Les céramiques présentent à la fois une bonne qualité optique et des propriétés mécaniques et 
thermiques élevées comparées aux verres. De plus, la répartition du dopant est homogène et il est 
possible de réaliser des matériaux avec différents profils de dopage et il n’y a pas non plus de 
limitations quant aux dimensions de la céramique contrairement aux monocristaux. Les matériaux 
céramiques sont donc de bons candidats pour l’utilisation en tant que milieu laser à solide. 
 
Les propriétés thermomécaniques et optiques du milieu actif dépendent de la nature de la matrice alors 













2.  Matériaux hôtes et dopants 
 
a. Matériaux hôtes 
 
Les matériaux hôtes des matrices peuvent présenter différentes compositions : oxydes, sesquioxydes, 
tungstates, fluoroapatites, flurorures, etc. et différentes structures : cubique, perovskite ou grenat par 
exemple [6]. Mais quelles que soient la structure et la composition du matériau utilisé, il doit remplir 
plusieurs conditions pour pouvoir accueillir sans contraintes des ions dopants (le plus souvent des ions 
métalliques ou terres-rares) et permettre leur substitution : 
 
- Le dopant doit pouvoir s’intégrer facilement dans le réseau cristallin sans altérer 
l’homogénéité du milieu et, par conséquent, ses propriétés optiques et mécaniques. 
 
- La quantité de dopant introduite dans la matrice doit pouvoir être contrôlée. Une concentration 
excessive en ions dopants peut entrainer des changements de symétrie de la matrice ou des 
défauts conduisant à des pertes optiques. 
 
- La matrice dopée doit être de composition et de structure homogènes et sans défauts. 
 
- La matrice doit être transparente aussi bien pour le rayonnement généré que pour celui de 
pompage. 
 
- La matrice doit présenter une conductivité thermique élevée ainsi qu’une bonne stabilité 





Pour certaines applications, le milieu laser solide nécessite d’être dopé par des ions actifs qui peuvent 
être soit des ions de métaux de transition (Cr3+, Ni2+, Co2+, etc.) soit des ions de terre-rares (Nd3+, Er3+, 
Yb3+, etc.) en substitution d’autres atomes. Ces ions actifs doivent avoir un rayon atomique proche des 
atomes qu’ils substituent afin de faciliter le dopage. Les ions des terre-rares sont recommandés car ils 
présentent un grand nombre de transitions fluorescentes dans toutes les régions des spectres du visible 
et du proche IR [28].  
 




La concentration en ions « dopants » pouvant être introduite dans la matrice est limitée sous peine 
d’entrainer la formation de dislocations dans la structure cristalline. Elle peut varier de 0,1 à 
quelques % voire 50 % en fonction de la matrice et de l’ion dopant. Seuls les matériaux de type verre 
ne présentent pas cette limitation car la formation de dislocations n’existe pas dans les structures 
amorphes.  
 
C’est donc une combinaison judicieuse entre la nature de la matrice et celle de l’ion dopant qui va 
conditionner les propriétés du matériau laser en termes de propriétés optiques, longueur d’onde 
d’émission, largeur de bande spectrale, durée de vie de fluorescence ou encore section efficace 
d’absorption. Certaines propriétés optiques sont propres à la matrice comme le spectre d’émission, la 
diffusion de la lumière à travers le matériau ou encore l’indice de réfraction. D’autres caractéristiques 
optiques et physiques sont associées au dopage comme la longueur d’onde d’émission ou la section 
efficace d’absorption à la longueur d’onde d’émission [22]. 
 
 
B. Céramiques transparentes Er :YAG 
 
I. Performances des céramiques en tant que milieu laser solide 
 
Les céramiques étant encore aujourd’hui peu utilisées dans les lasers, peu d’études permettent de 
comparer leur efficacité à celle des monocristaux. Toutefois, quelques travaux ont mis en évidence une 
amélioration des performances du laser lors de l’utilisation de céramiques transparentes. 
 
 
1. Puissance de sortie et rendement de puissance 
 
Depuis la découverte de l’effet laser dans une céramique oxyde Nd:YAG par Ikesue en 1995 [10], la 
puissance fournie par un laser céramique n’a cessé d’augmenter. En 2000, Lu et Ueda [4, 11] 
développent des céramiques laser à partir de poudres synthétisées par voie chimique. Ces travaux 
marquent un nouveau tournant dans le domaine et un intérêt croissant pour cette technologie. 
L’historique de l’évolution de la puissance de sortie des lasers céramiques de type YAG est résumé 
figure 9. 
 





Figure 9 : Historique de l’évolution de la puissance des lasers à céramique de type Nd:YAG entre 1995 et 2011  [5] 
 
Parmi les dernières évolutions, il est à souligner la puissance de 67 kW atteinte par le Lawrence 
Livermore National Laboratory [25] et, plus récemment, l’entreprise Textron qui a dépassé le seuil des 
100 kW [5]. Cette avancée technologique est notamment due à la maitrise de la pureté de la poudre 
initiale et au développement de nouvelles techniques de frittage.  
 
Le rendement de puissance (puissance de sortie/puissance de pompe) des lasers céramiques a 
également dépassé celui des lasers utilisant des monocristaux (figure 10) [29]. 
 
 
Figure 10 : Comparaison du rendement en puissance d'un laser céramique avec un laser monocristal de type Nd:YAG [29] 
 
Pour des puissances de pompe inférieures à 100 W, la puissance de sortie délivrée par le laser est 
identique quel que soit le milieu solide, céramique ou monocristal. En revanche, pour des puissances 
de pompe de 100 à 300 W, les céramiques permettent d’atteindre des puissances de sortie plus élevées.  
 
L’augmentation de la puissance du laser entraine un échauffement significatif du milieu solide limitant 
ainsi sa durée d’utilisation. L’avènement des céramiques transparentes a permis la réalisation de 
milieux présentant une meilleure répartition de la chaleur grâce, notamment, à la réalisation de profils 
de dopage. 




2. Profils de dopage  
 
Le développement de profils de dopage dans les matériaux céramiques,  technique qui n’était jusqu’à 
présent pas possible avec des monocristaux ou des verres, a donc permis l’amélioration des 
performances de ces lasers [7, 30]. Des céramiques avec une configuration multi-couches ou cœur-
enveloppe ont ainsi été réalisées (figure 11). 
 
 
Figure 11 : Comparaison des puissances de sortie pour différentes céramiques composites :  
2 couches, 3 couches et coeur-couronne [5] 
 
Les céramiques composites présentent des puissances de sortie comparables aux céramiques 
présentées figure 10, mettant en évidence la bonne qualité des assemblages. Une céramique Er :YAG à 
gradient de dopage 0 %, 0,25 % et 0,5 %, développée par Messing et al. [7] est présentée figure 12.  
 
 
Figure 12 : Céramique Er:YAG à gradient de dopage 0%, 0,25% et 0,5% [7] 
 
Ikesue et al. [30] ont réalisé un barreau présentant une concentration moins élevée en dopant sur les 
extrémités. Dans un premier temps, des céramiques avec différents taux de dopage ont été pré-frittées 
séparément puis empilées afin de réaliser un gradient de dopage. Dans un second temps, l’assemblage 
des céramiques a été effectué par frittage jusqu’à atteindre la transparence (figure 13). 
 





Figure 13 : Réalisation de profils de dopage dans une céramique transparente par co-frittage [30] 
 
L’influence de ce type de profil de dopage sur l’échauffement et la distribution en température au sein 
de la céramique en tant que milieu laser a ensuite été étudiée [30] (figure 14). 
 
 
Figure 14 : Répartition du dopant dans une céramique de Nd:YAG avant et après frittage (a) et son influence sur 
l’échauffement et la distribution de température au sein de la céramique au cours de l'utilisation en tant que milieu laser 
solide (b) d’après [5] 
 
Le développement de profils de dopage dans la céramique met en évidence une diminution des 
contraintes thermiques dans le matériau et permet ainsi une durée d’utilisation du laser prolongée ainsi 
qu’une augmentation de la puissance de sortie du laser. 
 
Les céramiques laser présentent aujourd’hui des propriétés optiques, spectroscopiques et thermo-
mécaniques comparables voire même supérieures à celles des monocristaux. Les progrès réalisés dans 
le développement de matériaux à gradients de fonction permettent de présager pour l’avenir des lasers 
céramiques plus performants que les lasers utilisant des monocristaux.  
 
Les caractéristiques physiques d’un laser dépendent non seulement de la nature des matrices 









II. Er:YAG en tant que matériau hôte 
 
1. Matrice YAG 
 
Le système aluminium-yttrium présente deux phases oxydes stables, l’alumine Al2O3 et l’oxyde 
d’yttrium Y2O3, ainsi que trois phases intermédiaires : le YAM (Yttrium Aluminium Monoclinique, 
Y4Al2O9), le YAP (Yttrium Aluminium Perovskite, YAlO3) et le YAG (Yttrium Aluminium Grenat, 




Figure 15 : Diagramme de phases du système Al2O3-Y2O3 [31] 
 
La forme la plus stable de l’oxyde d’aluminium est l’alumine α. Dans cette structure, les ions 
oxygène forment une structure hexagonale compacte et les ions aluminium occupent 2/3 des sites 
octaédriques (figure 16). 
 
 
Figure 16 : Structure hexagonale de α-Al2O3 [32] 




L’oxyde d’yttrium est de structure cubique bixbyite (dérivée de la structure cubique fluorite). Les 
ions yttrium forment une structure cubique à faces centrées et les ions oxygène occupent les sites 
tétraédriques. Cependant cette structure est déficitaire en ions oxygène car ¼ des sites d’oxygène sont 
vides. Cet oxyde peut se transformer en structure monoclinique sous l’effet de hautes pressions ou 
d’un broyage à haute énergie [33] (figure 17). 
 
 
Figure 17 : Structure cubique bixbyite de Y2O3 [34] 
 
En fonction du ratio Al2O3/Y2O3, les phases YAM, YAP et YAG sont formées successivement d’après 
les réactions 3, 4 et 5 :  
 
Formation du YAM :   2	 +	 → !    (3) 
Formation du YAP :    ! +	 →4	    (4) 
Formation du YAG :   3  +	 →#	    (5) 
 
Le YAM, de structure monoclinique, est très peu étudié dans la littérature. Dans sa structure 
cristalline, les ions Al3+ sont coordonnés avec 4 ions O2- en sites tétraédriques. Ces sites sont reliés 
entre eux par paire en partageant un ion O2-. Ces paires se combinent ensuite avec les ions Y3+ en 
formant une structure en couches [33].  
 
Le YAP, de structure perovskite, possède des paramètres physiques et spectroscopiques proches de 
ceux du YAG mais ne présente pas les mêmes propriétés de symétrie. Il est anisotrope ce qui conduit à 
des transitions électroniques polarisées. L’arrangement des ions Y3+, Al3+ et O2- dans une maille 
élémentaire de la structure pérovskite est schématisé figure 18. 
 











 dans une maille élémentaire de la structure perovskite 
 
La structure grenat du YAG, découverte par Menzer en 1926 [35],  est composée de 160 ions : 96 O2-, 
40 Al3+ et 24 Y 3+. Les ions O2- sont arrangés de telle sorte qu’ils forment trois types de sites 
interstitiels : les sites dodécaédriques qui contiennent les ions Y3+, les sites tétraédriques et les  
octaédriques qui renferment les ions Al3+. L’arrangement des ions est schématisé figure 19. 
 
 






 dans les sites dodécaédriques, tétraédriques et octaédriques de la 
structure grenat [33] 
 
La structure cristalline du YAG est à l’origine de sa dureté et de sa bonne conductivité qui permet des 
pompages à haute puissance. La diffusion de la lumière par les joints de grains est fortement réduite 
car la symétrie cubique de ce matériau lui confère un caractère isotrope, il est donc très favorable aux 
applications optiques. De plus, l’isotropie du coefficient d’expansion thermique dans cette structure 
n’entraine aucune contrainte mécanique supplémentaire aux joints de grains. 
 
Les principales caractéristiques et propriétés physiques et chimiques d’un monocristal de YAG sont 









Caractéristiques et propriétés physiques et chimiques du YAG 
Système cristallin Cubique Ia-3d 
Paramètre de maille 12,01 Ǻ 
Densité 4,55 g/cm3 
Masse molaire 593,7 g/mol 
Volume de maille 1729 Ǻ3 
Température de fusion 1965 °C 
Coefficient de dilatation 6,14 x 10-6 m/K 
Conductivité thermique 11,2 W/m.K 
Chaleur spécifique Cp 0,59 J/g.K 
Résistance aux chocs thermiques 800-1100 W/m 
Diffusivité thermique 0,041 cm²/s2 
Module d’Young 335 GPa 
Dureté Mohs  8,5 
Energie de phonons 700 cm-1 
dn/dT à 1060nm  
(variation de l’indice de réfraction en fonction de la température) 8,9 x 10
-6
 K-1 
Indice de réfraction à 628nm 1,8347 
Fenêtre de transmission 0,24-6 µm 
 
Tableau 2 : Principales caractéristiques et propriétés physiques et chimiques du YAG [22] 
 
Le YAG est aujourd’hui un des matériaux les plus employés pour la réalisation de lasers à solides. 
Afin d’élargir son domaine d’application et ses propriétés spectroscopiques, il est généralement dopé 
par des ions trivalents de terres-rares (Nd3+, Er3+, Eu3+, etc.) 
 
 
2. Ion actif Er3+ 
 
a. Nature du dopant 
 
L’ion erbium Er3+ (Z=68) fait partie de la famille des terres-rares (Z=57 à Z=71) tout comme l’yttrium 
Z=39 et le scandium Z=21. Les terres-rares possèdent une sous-couche électronique 4f incomplète 
alors que les couches externes 5s et 5p sont complètes.  La quasi-insensibilité des niveaux d’énergie 
occupés par les électrons 4f vis-à-vis du champ cristallin se traduit par des transitions électroniques 
entre niveaux discrets et, de ce fait, par des absorptions ou émissions de lumière à caractère fortement 
monochromatique. Cette couche non saturée confère également aux terres-rares des propriétés 
magnétiques et optiques spécifiques : moments magnétiques très élevés (en particulier pour Tb, Dy, 




Ho et Er), spectres d’absorption et d’émission à bandes fines etc. Les terres-rares possèdent une 
réactivité chimique semblable, la sous-couche 4f intervenant peu dans la réactivité. De plus, leurs 
rayons ioniques étant proches, cela leur permet de se substituer facilement entre eux sans pour autant 
changer la structure cristalline [28]. 
 
Le tableau 3 regroupe les principales caractéristiques et propriétés physiques et chimiques de l’erbium. 
 
Caractéristiques et propriétés physiques et chimiques de l’erbium 
Structure cristalline Hexagonale compacte 
Numéro atomique Z 68 
Masse volumique 9,066 g/cm3 
Masse atomique 167,26 g/mol1 
Rayon atomique 175 pm 
Configuration électronique 4f126s2 
Electrons par niveau d’énergie 2, 8, 18, 30, 8, 2 
Etat d’oxydation  3 
Chaleur massique 170 J/kg.K 
Conductivité thermique 9,6 W/m.K 
Conductivité électrique 1,17 x 106 S/m 
 
Tableau 3 : Caractéristiques et propriétés physiques et chimiques de l'erbium 
 
 Le rayon atomique de l’erbium (175 pm) est très proche de celui de l’yttrium (180 pm), il peut 
facilement se substituer à l’ion yttrium dans la structure cristallographique du YAG au cours de la 
synthèse. Tout comme l’ion yttrium Y3+, l’ion erbium possède un état d’oxydation de 3 et une 
électronégativité proche de 1,23. Leurs rayons de covalence sont également semblables : 
1,90 ± 0,07 Å pour l’yttrium et 1, 89 ± 0,06 Å pour l’erbium. 
 
 
b.  Dopage du YAG par substitution 
 
Les ions trivalents des terres-rares Er3+ introduits en tant que dopants dans le cristal de YAG, 
remplacent les ions Y3+ dans les sites dodécaédriques de symétrie locale D2. Chaque ion Er3+ est 
entouré par 8 ions oxygène O2- dans la configuration dodécaédrique (figure 20) [36]. 
 





Figure 20 : Configuration dodécaédrique des ions O
2-
 autour de l’ion dopant Er
3+
 dans la structure grenat (deux angles de 
vue différents) [36] 
 
L’ion trivalent Er3+ peut remplacer l’ion Y3+ en sites dodécaédriques sans souci de compensation de 
charge. Cependant, en raison de la différence des rayons ioniques, même faible entre Y3+ (180 ppm) et 
Er3+ (175 ppm), quelques ions Er3+ peuvent quitter leur position initiale introduisant une compensation 
de charge locale comme montré par Lopez et al. [37] dans le cas d’un dopage par l’ion Tm3+. 
 
La solubilité de l’erbium dans la matrice de YAG est relativement importante comparée à d’autres 
ions de terre-rares [38] (tableau 4) ce qui permet d’atteindre de plus forts taux de dopage. 
 
Ion Numéro atomique Rayon ionique Solubilité dans le YAG 
Er3+ 68 0,881 Å Jusqu’à 50 % at. 
Eu3+ 63 0,950 Å > 50 % at. 
Nd3+ 60 0,995 Å 0,9 – 11 % at. 
Ce3+ 58 1,034 Å 0,5 – 1,2 % at. 
 
Tableau 4 : Solubilité des ions terres-rares dans le YAG [38] 
 
Cependant, les propriétés optiques et spectroscopiques d’un matériau peuvent être altérées si la 
répartition du dopant dans la matrice hôte n’est pas suffisamment homogène.  
 
 
3. Intérêt en tant que milieu laser 
 
L’ion erbium Er3+ est employé pour les lasers à solide dans le domaine du proche infra-rouge  parce 
qu’il présente des bandes d’absorption autour de 500, 800 et 970 nm qui permettent l’utilisation de 
différentes sources de pompage. De plus, les ions Er3+ possèdent différentes bandes d’émission 
permettant une variété d’applications comme la bande autour de 1,5 µm [39, 40] utilisée dans le 
domaine des télécommunications ou la bande autour de 3 µm [41, 42] utilisée dans le domaine 
médical.  




Le remplacement des ions Nd3+ (1,06 µm) ou Yb3+ (1,08 µm) généralement utilisés en milieu 
industriel par des ions Er3+, permettant une émission laser eye-safe, réduit les restrictions en termes de 
sécurité et ainsi diminue les coûts de production. Un autre avantage est la fenêtre de transmission 
atmosphérique autour de 1,6 µm qui combinée avec l’émission eye-safe, autorise une large gamme 
d’applications en milieu extérieur telles que les communications satellites, la télédétection ou encore la 
télémétrie [43]. 
 
Eichhorn et al. [43] ont mis en évidence que l’ion erbium présente les propriétés spectroscopiques 
optimales lorsqu’il est inséré dans une matrice de YAG. En effet, le laser Er:YAG possède la plus 
grande émission laser, ainsi que la plus grande section efficace d’absorption de pompe comparé aux 
lasers YAlO (YAlO3, YAP), YLF (YLiF, yttrium lithium fluoride) ou encore Y2O3. 
 
L’ion Er3+ dans une matrice de YAG possède de nombreux niveaux d’énergie figure 21. 
 
 
Figure 21 : Niveaux d'énergie de l'ion erbium dans une matrice de YAG [44] 
 
Dans le cas du SSHCL développé à l’ISL, avec un pompage à 1,5 µm, c’est la transition du niveau 
4I13/2 vers le niveau fondamental 4I15/2 qui permet l’émission à 1,64 µm (figure 22) [45]. 
 






Figure 22 : Transitions de l'ion erbium dans une matrice de YAG  
 
Suivant le taux de dopage, un laser Er:YAG peut présenter différentes caractéristiques (tableau 5). 
 
 50% Er:YAG 0,1-1% Er:YAG 
Longueur d’onde d’émission 2,94 µm 1,6 µm 
Transition laser 4I11/2  4I13/2 4I13/2  4I15/2 
Temps de fluorescence 230 µs 2-5 ms 
Longueur d’onde de pompe 600-800 nm 1,5 µm 
 
Tableau 5 : Propriétés spectroscopiques des lasers solides Er:YAG à faible (<1%) et fort (50%) taux de dopage [46] 
 
Les lasers solides Er:YAG à fort taux de dopage (50 %) ont une longueur d’onde d’émission à 
2,94 µm, ils sont fréquemment utilisés pour des applications médicales en chirurgie réparatrice, 
esthétique ou dentaire [47-49] car sa longueur d’onde correspond à celle d’une très absorption par 
l’eau. L’énergie des lasers solides dotés d’erbium est directement absorbée à la surface irradiée, ce qui 
entraine une très faible profondeur de pénétration dans les tissus hydratés [50]. 
 
Les lasers Er:YAG à faible taux de dopage (<1 %) sont un moyen efficace de générer une haute 
puissance et une haute énergie, tout en présentant une émission dite eye-safe supérieure à 1,6 µm. Ils 
peuvent donc être utilisés pour réaliser des lasers de haute puissance comme le SSHCL développé à 
l’ISL [1]. 
 









Si l’on considère un matériau homogène en composition et sans défauts, à faces parallèles et éclairé en 
incidence normale, les seules pertes de transmission sont dues à la réflexion sur les surfaces externes 




Figure 23 : Représentation de la transmission de la lumière à travers une céramique de YAG 
 
Le rayon incident i1 se décompose en un rayon réfléchi r1 et un rayon transmis t1 à l’interface 
air/céramique. Le rayon transmis t1 rencontre ensuite l’interface céramique/air et se décompose à 
nouveau en un rayon réfléchi r2 et un rayon transmis t2. 
 






*           (6) 
 
Dans notre cas, les interfaces impliquées sont les interfaces air/céramique et céramique/air. Le milieu 
1 est l’air (n1=1) et le milieu 2 traversé est la céramique de YAG (n2=1,823 à 1 µm). La transmission 
théorique d’une céramique de YAG est donc de l’ordre de 84 %. 
 
La transmission réelle d’un matériau, quant à elle, dépend à la fois de la longueur d’onde des rayons 
incidents mais aussi des caractéristiques intrinsèques du matériau comme la quantité et la nature des 




défauts présents. Elle est caractérisée par la transmission mesurée, exprimée par le rapport du flux 







           (7) 
 
r : réflexion aux surfaces 
s : diffusion en surface 
α : coefficient d’absorption (cm-1) 
x : épaisseur de l’échantillon (cm) 
 




            (8) 
5 = 6 + 7( + 789          (9) 
 
n : indice du milieu 
µ : absorption propre aux transitions électroniques  
Sin et Sop : contributions respectivement liées à la diffusion au niveau des hétérogénéités structurales 
(pores, phases secondaires) et aux anisotropies optiques (biréfringence) 
 
La transmission peut donc être exprimée de deux manières différentes : 
- La transmission réelle mesurée par un spectrophotomètre correspondant au rapport ,
,-
 
- Le rapport entre la transmission réelle et la transmission théorique  
 
La transmission réelle de la lumière est affectée par la présence de défauts intrinsèques ou 
extrinsèques au matériau. Si les rayons incidents sont diffusés, absorbés ou réfléchis par des défauts, le 
matériau sera translucide. Dans cette étude, le matériau sera qualifié de transparent lorsque l’on pourra 
lire un texte au travers et translucide lorsque l’on pourra seulement le deviner. 
 
 
II.  Défauts à l’origine des pertes de transmission 
 
Les défauts entrainant des pertes de transmission peuvent être classés en trois catégories : la réflexion 
de Fresnel pour la rugosité de surface, la diffusion aux joints de grains et la porosité et inclusions. La 









Figure 24 : Défauts entrainant des pertes de transmission de la lumière dans un matériau (d’après A.C. Bravo [13]) 
 
Suivant leur nature, les défauts vont engendrer des phénomènes de diffusion, de réflexion ou encore 
d’absorption de la lumière. Un pore par exemple va absorber la lumière mais également la diffuser. 




1. Diffusion aux joints de grains 
 
Comme expliqué au paragraphe C.I, c’est la variation d’indice de réfraction qui est responsable de la 
perte de transmission. Cet indice varie en fonction du milieu traversé mais également en fonction de la 
composition chimique du matériau, de sa structure et de son orientation cristallographique. 
 
Trois cas peuvent être considérés : 
 
- Dans un matériau non-homogène, certains grains peuvent avoir des compositions chimiques 
ou structures cristallographiques différentes des autres grains et donc des indices de réfraction 




différents. C’est cette variation d’indice lors du passage de la lumière d’un grain à un autre qui 
est responsable de la perte de transmission. 
 
- Au sein d’un matériau homogène, les grains ont des structures cristallographiques identiques 
mais peuvent avoir des orientations cristallographiques différentes.  
 
o Dans le cas d’un matériau de structure isotrope, toutes ces orientations ont le même 
indice de réfraction.  
o Dans le cas d’un matériau de structure anisotrope, la biréfringence du matériau 
entraine des pertes de transmission puisque les grains n’ont pas la même orientation 
cristallographique et donc des indices de réfraction différents. 
 
 
2. Porosité et inclusions 
 
La théorie de Mie [51] fournit une solution exacte à la diffusion de lumière par des particules 
sphériques, inclusions ou pores. Cependant si l’on considère la diffusion de la lumière par de très 
petites particules, de dimensions inférieures au moins au dixième de la longueur d’onde du faisceau 
incident, c’est la diffusion de Rayleigh qui est utilisée. La diffusion de Rayleigh est un cas limite de la 
théorie de Mie.  
 





d : diamètre du centre de diffusion 
λ : longueur d’onde du faisceau incident 
 
La diffusion de la lumière par le volume poreux résiduel dans une céramique transparente de Nd:YAG 
a été étudiée par Ikesue [52]. La céramique devient moins performante qu’un monocristal à partir de 
150 ppm de volume poreux résiduel. L’évolution de la qualité optique des céramiques transparentes en 
fonction du volume poreux résiduel d’après Ikesue est présentée figure 25 [27]. 





Figure 25 : Evolution de la transmission de la lumière en fonction du pourcentage de porosité résiduelle [53] 
 
Pour obtenir une céramique transparente de qualité laser, il faut un volume poreux inférieur à quelques 
ppm. 
 
Boulesteix et al. [54] ont estimé la porosité dans une céramique en couplant la microscopie 
électronique à balayage et la microscopie confocale à balayage laser. Zhang et al. [55] ont montré que 
les pertes de transmission optiques étaient très faibles quand le taux de porosité était inférieur à 
0,001 % et que la taille des pores était inférieure à 0,01 µm (figure 26). 
 
 
Figure 26 : Simulation des coefficients de diffusion en fonction du taux de porosité et de la taille des pores. Diamètre des 
pores d=0.005-2 µm, volume poreux Vp=0.0001-1 %, longueur d'onde incidente λ=1000 nm [55] 
 
La transparence des céramiques dépend principalement de la porosité et des défauts extrinsèques et 
intrinsèques du matériau. Les meilleures propriétés optiques sont obtenues avec des céramiques les 
plus homogènes possibles et avec la plus grande densité possible. 
 




Les premières céramiques transparentes fabriquées par Coble [8] ou De With [56], n’étaient pas 
suffisamment denses pour produire un effet laser. Ce n’est qu’en 1995 que Ikesue [10] a présenté pour 
la première fois un effet laser avec une céramique oxyde de type Nd:YAG ayant une densité de pores 
de seulement quelques ppm (figure 27).   
 
  
Figure 27 : Historique de l’influence de la densité de pores sur les qualités optiques des céramiques [27] 
 
Au fil des années, avec les évolutions technologiques et la maîtrise des procédés de synthèse et de 
mise en forme, les céramiques fabriquées présentent une densité de pores de plus en plus faible et une 
qualité optique suffisante pour une utilisation en tant que milieu laser. Ainsi, les caractéristiques 
physiques et chimiques des poudres ainsi que la méthode de mise en forme doivent être maitrisées. 
 
 
D. Propriétés recherchées pour l’obtention de céramiques 
transparentes 
 
 L’élaboration de céramiques denses par la voie métallurgie des poudres peut être abordée en trois 
étapes :  
- Synthèse de la poudre : voie chimique, mécanique ou physique 
- Mise en forme de la poudre: consolidation à froid afin d’obtenir un cru (ou corps vert) 








Les caractéristiques nécessaires recherchées de la poudre pour la fabrication de céramiques avancées 
d’après [57] sont regroupées dans le tableau 6. 
 
Caractéristiques recherchées 
Taille de particules Fine <1 µm 
Distribution en taille de particules Etroite ou monodisperse 
Forme des particules Arrondie ou équiaxe 
Etat d’agglomération Pas d’agglomération ou agglomérats mous 
Composition chimique Haute pureté 
Composition en phase Monophase 
 
Tableau 6 : Caractéristiques recherchées de la poudre pour la fabrication de céramiques avancées [57] 
 
La synthèse de poudre doit être optimisée en vue d’obtenir les meilleures caractéristiques 





La pureté de la poudre est un point essentiel à respecter pour obtenir une céramique transparente après 
frittage. Comme expliqué dans le paragraphe C.II., la présence de phases secondaires, d’inclusions ou 
d’impuretés entraine des pertes de transmission optique dans le matériau. Des différences dans les 
proportions stœchiométriques du ratio Y:Al entrainent la formation de phases secondaires comme le 
YAP ou le YAM. Il faut donc bien veiller à respecter ce ratio tout au long du processus d’élaboration 
(synthèse et mise en forme). Les impuretés peuvent également réagir avec la poudre ou la matrice au 
cours du frittage et entrainer la formation de solutions solides ou de phases liquides. Selon la nature 
des impuretés, elles peuvent gêner la densification ou la favoriser. Par exemple la présence de MgO 
favorise la densification de l’alumine tout en évitant le grossissement excessif des grains lors du 
frittage à haute température sans altérer la transmission [8, 58]. Enfin les impuretés de type terre-rare 
peuvent être à l’origine de transferts d’énergie ou d’absorption à certaines longueurs d’ondes lors de 












II. Etat d’agglomération 
 
Une deuxième caractéristique des poudres à considérer est l’état d’agglomération des particules [59-
61]. La présence d’agrégats ou d’agglomérats au sein de la poudre favorise la formation de porosité 
fermée au cours du frittage ainsi que de fissures. On peut distinguer trois types d’agglomérats-
agrégats [59]: 
 
- Les agglomérats dits « durs » : les liaisons chimiques sont fortes (covalentes, ioniques). Ils 
sont constitués de grains pré-frittés, ils ont donc une cohésion importante due à la présence des 
joints de grains. Ils sont formés au cours des traitements thermiques. 
 
- Les agglomérats dits « mous » : les liaisons sont faibles (forces de surface type Van Der 
Waals). Ces forces sont conditionnées par les espèces superficielles (espèces adsorbées) : la 
formation de ces agglomérats dépend donc de l’atmosphère de conditionnement et des 
traitements thermiques subis. 
 
- Les agrégats sont formés de grains pré-frittés. Ils sont plus petits et moins poreux que les 
agglomérats durs, ils sont très cohérents et donc néfastes au frittage.  
 
Les agglomérats « mous » se déforment et se cassent sous l’effet de la charge au cours du frittage 
tandis que les agglomérats « durs » entrainent un phénomène de frittage différentiel. 
 
La figure 28 représente une illustration schématique d’empilement d’agglomérats entrainant la 




Figure 28 : Illustration schématique d'empilement d'agglomérats et de particules d’après Bowen et al. [62] 
 
La présence d’agglomérats et d’agrégats favorise la formation de porosité inter et intragranulaire au 
cours du frittage.  




III. Taille des particules 
 
La taille des particules et leur distribution en taille sont également des caractéristiques 
indispensables à considérer, tout comme la notion d’empilement granulaire. Les poudres 
submicroniques permettent d’atteindre des cinétiques de frittage plus rapides compte-tenu de leur plus 
grande surface spécifique. La cinétique de densification dépendant de la taille des particules, la 
distribution en taille doit être étroite afin d’éviter le phénomène de frittage différentiel ; la présence de 
particules plus grosses entrainent un ralentissement de la cinétique de frittage tandis que la présence de 
particules plus fines l’accélère. 
 
La présence d’une répartition granulométrique large dans une poudre peut entrainer deux 
conséquences [59] : 
 
- Conséquence négative : un grossissement excessif des plus gros grains peut apparaitre en 
cours de frittage et provoquer un frittage différentiel qui est presque toujours défavorable pour 
l’obtention d’une microstructure dense et homogène. 
 
- Conséquence positive : la densité après frittage étant directement liée au taux de densification 
à cru, plus il est élevé, meilleure est la densification, il est important d’obtenir une compacité à 
cru la meilleure possible. Des modèles relativement simples sur les empilements montrent que 






Le développement des céramiques polycristallines transparentes en tant que milieu laser solide marque 
une vraie rupture technologique dans le domaine des lasers à solides. En effet, ces matériaux 
réunissent à la fois les avantages des monocristaux pour leur cristallinité et leurs propriétés 
mécaniques, mais aussi celles des verres pour leur facilité de synthèse et de mise en forme. Elles 
présentent également de nombreux avantages comme un taux de dopage plus élevé avec une 
répartition plus homogène, la possibilité de réaliser des profils de dopage et une conductivité 
thermique améliorée. 
 
Dans le but d’améliorer les performances du laser haute puissance SSHCL développé à l’ISL, des 
céramiques polycristallines transparentes seront élaborées par la voie métallurgie des poudres. Dans 
un premier temps la synthèse de la poudre sera réalisée en vue du frittage. Les poudres de YAG 
devront êtres pures, sans phases secondaires et, peu agglomérées. Dans un deuxième temps, 
l’optimisation des conditions de frittage devra permettre la réalisation de céramiques transparentes 


































Le chapitre 1 a mis en évidence que la pureté ainsi que l’état d’agglomération de la poudre sont des 
paramètres essentiels à maitriser pour élaborer des céramiques polycristallines transparentes par 
frittage. Le but du chapitre 2 est donc de définir une méthode de synthèse permettant d’obtenir des 
poudres pures et peu agglomérées.  
 
Une étude bibliographique a permis d’une part, d’identifier la méthode la plus appropriée à la synthèse 
de poudres de YAG et, d’autre part, de déterminer les différents paramètres à contrôler afin de 
maitriser les caractéristiques chimiques et microstructurales de la poudre résultante. A partir de ces 
conditions, un protocole de synthèse a été établi afin d’obtenir du YAG pur. L’influence de certains 
paramètres, tels que le pH et la température de calcination, sur la pureté et l’agglomération de la 
poudre a été étudiée et les mécanismes réactionnels mis en jeu au cours de la synthèse déterminés. 
Enfin, le dopage de la poudre de YAG par l’erbium a été réalisé en s’appuyant sur le mode opératoire 
établi lors de la synthèse d’une poudre de YAG pur. 
 
 






I. Voies de synthèse de poudre 
 
Les trois voies de synthèse habituellement considérées pour produire des poudres céramiques oxydes 
sont les procédés physiques, chimiques et mécaniques.  
 
Les synthèses par voie mécanique conduisent bien souvent à des poudres de pureté limitée en raison 
de l’usure des outils de broyage (jarres et billes). 
 
Quelques méthodes par voie physique [63, 64] ont été développées pour la synthèse d’oxydes de 
terre-rare, notamment Y2O3. Cependant, ces méthodes, plus difficiles à mettre en œuvre que celles des 
voies chimiques ou mécaniques, sont rarement employées. 
 
Les synthèses par voie chimique peuvent être de deux types : la voie solide (ou chamottage) et la voie 
humide. Le chamottage consiste en la réaction en phase solide de précurseurs oxydes, carbonates 
et/ou hydroxydes. Dans le cas des précurseurs carbonates et hydroxydes, le départ de CO2 et H2O à 
l’état gazeux est d’autant plus aisé que la réaction s’effectue dans une poudre plutôt que dans des 
échantillons compactés où un emprisonnement des gaz est souvent à l’origine de la formation d’une 
plus grande porosité fermée. Le YAG est souvent obtenu à partir des oxydes Y2O3 et Al2O3 [65-68]. 
Sa synthèse par voie solide nécessite généralement des traitements thermiques à haute température 
(environ 1500 °C) [10, 67] entrainant une forte croissance des particules et leur agrégation. En 
revanche, la voie humide favorise une meilleure homogénéisation des constituants de départ, 
permettant l’obtention de poudre avec la bonne stœchiométrie, de haute pureté et dont la taille des 
particules peut être contrôlée pour atteindre des dimensions nanométriques [57, 60, 69, 70]. C’est 
actuellement la méthode la plus répandue pour la synthèse de poudre de YAG pure et peu agglomérée 
[13, 71-73]. Cette synthèse peut prendre différentes formes comme par exemple la microémulsion, la 
méthode sol-gel ou encore la précipitation : 
 
- La méthode par micelles inverses (ou par microémulsion) est basée sur la dissolution d’un 
tensioactif dans un solvant organique conduisant à la formation de micelles ; la solution 
aqueuse contenant les précurseurs dissous est ainsi isolée du solvant organique. Ces micelles 
servent ensuite de microréacteurs pour réaliser la synthèse de nanoparticules grâce aux 
collisions entre micelles qui permettent les réactions. Des poudres fines de Eu:Y2O3 [74] et de 
CaF2 [75] ont ainsi été obtenues. Cependant, cette méthode nécessite un traitement de 




purification des poudres assez long (6 lavages et 4h de calcination) avec un coût relativement 
élevé compte tenu de la faible quantité de poudre produite [27]. 
 
- La méthode sol-gel est une des techniques de synthèse la plus largement employée pour la 
production de nanoparticules de céramiques oxydes. Des précurseurs organiques ou 
inorganiques sont gélifiés pour former un réseau tridimensionnel interconnecté après 
hydrolyse et polycondensation dans un solvant organique. Cette étape est ensuite suivie d’un 
séchage puis d’une calcination. La méthode sol-gel permet une bonne homogénéisation 
chimique des cations et la possibilité de créer des structures métastables à des températures 
généralement plus basses que par d’autres méthodes. Différentes méthodes de préparation de 
YAG et de YAG dopé cérium ont été comparées par Veith et al. [76]. Par voie sol-gel, les 
poudres obtenues présentent une pureté élevée et des températures de cristallisation plus 
basses (700 °C) comparées aux poudres obtenues par les autres méthodes de synthèse [73]. En 
revanche, la forte agglomération des poudres conduit, après frittage, à des matériaux massifs 
présentant une densité plus faible [69].  
 
- La méthode par précipitation comporte deux phases : une première étape pendant laquelle 
une solution contenant les sels métalliques précipite en présence de la solution contenant 
l’agent précipitant, suivie d’une deuxième étape durant laquelle le précipité obtenu est calciné. 
La plupart des précipités sont des précurseurs de la poudre céramique, c’est-à-dire des sels ou 
des hydroxydes qui subissent ensuite une étape de décomposition thermique pour former le 
composé recherché. Les principaux phénomènes associés à la synthèse de poudres par 
précipitation sont la germination, la croissance et l’agrégation comme décrit figure 29. 
 






Figure 29 : Représentation schématique des étapes de germination, de croissance et d’agrégation  
mises en jeu lors de la synthèse de poudre par précipitation [77] 
 
La maitrise des cinétiques de chaque étape permet de contrôler la taille, la distribution en tailles et la 
morphologie des précipités [77]. La précipitation est aujourd’hui la technique la plus répandue pour 
produire du YAG depuis le premier brevet déposé par l’équipe de Yanagitani et al. [17] en 1998. Cette 
méthode a permis de produire des poudres de YAG dont le frittage conduit à la fabrication de 
céramiques transparentes. La synthèse utilise des précurseurs chlorures et un mélange 
d’hydrogénocarbonate d’ammonium (NH4HCO3) et de sulfate d’ammonium (NH4)2SO4 comme agent 
précipitant. Le précipité obtenu doit être calciné à 1200 °C pour obtenir une poudre de YAG pur, sans 
phases secondaires. Cette méthode permet la production de poudres pures et peu agglomérées à faible 
coût et avec une relative facilité de mise en œuvre. 
 
Dans cette étude, la voie chimique en solution et, plus précisément la précipitation, a été retenue pour 
la synthèse de poudre de YAG car elle semble la plus adaptée pour la production de composés purs, 








II. Synthèse par précipitation 
 
L’objectif de cette partie est de décrire plus en détails la synthèse par précipitation, méthode retenue 
pour ces travaux de thèse. 
 
La précipitation peut se décliner suivant trois variantes : la précipitation directe, la précipitation 
homogène et la co-précipitation : 
 
- Dans le cas de la précipitation directe, un seul cation est en solution et précipite directement 
en entrant en contact avec une solution d’agent précipitant. Li et al. [78] ont synthétisé un 
précurseur d’alumine NH4Al(OH)2CO3 par précipitation d’un sel d’aluminium 
NH4Al(SO4)2.12H2O dans de l’AHC (NH4HCO3). Le précipité obtenu a ensuite été calciné à 
1450 °C pour donner de l’alumine alpha (α-Al2O3).  
 
- La précipitation homogène est basée sur la thermohydrolyse d’une base utilisée comme 
agent précipitant, généralement l’urée (NH2)2CO ; elle a l’avantage de présenter une 
nucléation plus homogène que la précipitation directe comme l’ont montré Lv et al. [79] lors 
de la précipitation de nitrates d’aluminium, d’yttrium et de néodyme dans l’urée utilisée pour 
former du Nd:YAG.  
 
- La méthode par co-précipitation met en jeu plusieurs cations métalliques et un agent 
précipitant qui est le plus généralement de l’AHC (NH4HCO3) ou de l’hydroxyde 
d’ammonium (NH4OH) noté AW. L’utilisation de l’AHC en tant qu’agent précipitant permet 
d’obtenir des poudres moins agglomérées qu’avec de l’AW [80] ou de l’urée [81]. La méthode 
par co-précipitation peut être réalisée : 
o par voie directe : ajout d’une solution d’agent précipitant dans la solution de sels 
métalliques, 
o par voie inverse : ajout de la solution de sels métalliques dans la solution d’agent 
précipitant. 
 










III. Paramètres de synthèse 
 
Il s’agit de répertorier dans cette partie les principaux paramètres de synthèse permettant l’obtention 
d’une poudre de YAG pure et peu agglomérée. A la lumière des éléments de la bibliographie, certains 
paramètres pourront être d’emblée fixés, d’autres feront l’objet d’une étude plus approfondie. 
 
 
1. Préparation des solutions 
 
Les caractéristiques des poudres synthétisées par voie chimique dépendent de la nature des 
constituants de départ, sels métalliques et agent précipitant, et de leur pureté.  
 
Concernant les cations d’yttrium et d’aluminium, Palmero et al. [72] ont mis en évidence qu’une 
poudre de YAG peut être synthétisée directement par décomposition thermique d’un précurseur 
obtenu par précipitation de sels de nitrates tandis que l’utilisation de sels chlorures conduit à la 
formation de la phase intermédiaire YAP au cours de la décomposition du précurseur. Chiang et al. 
[82] font les mêmes observations lors de l’élaboration de YAG à partir de nitrate d’aluminium 
(Al(NO3)3) et de sulfate d’aluminium (Al2(SO4)3). En effet, lors de l’utilisation de précurseurs nitrates, 
la phase YAG est directement formée au cours de la calcination (à partir de 850 °C) tandis que pour 
des précurseurs sulfates, la formation de YAG passe par la formation de phases intermédiaires, YAM 
et YAP, et n’a lieu qu’à partir de 1000 °C. Quelle que soit la nature des sels métalliques utilisés, leur 
pureté est au minimum de 99,9 % pour les cations d’yttrium et 98 % pour les cations d’aluminium. 
Afin d’obtenir du YAG sans phases secondaires, les sels métalliques doivent être introduits dans les 
proportions stœchiométriques en respectant le ratio Y:Al = 3:5. 
 
De la même manière, le choix de l’agent précipitant est déterminant. Li et al. [80] ont étudié 
l’influence de la nature de l’agent précipitant sur l’aptitude au frittage des poudres synthétisées. Ils ont 
montré que du YAG synthétisé avec de l’AHC cristallise à 900 °C sans passer par une phase 
intermédiaire. En revanche, du YAG synthétisé avec de l’AW cristallise à 1000 °C en passant par la 
phase YAP. Les poudres synthétisées avec de l’AHC sont moins agglomérées et permettent d’obtenir 
des céramiques transparentes après frittage (densité 99,8 %), ce qui n’est pas le cas des poudres 
synthétisées avec AW (densité 81,2 %) [83] ; la formation d’un gel lors de la précipitation avec de 
l’AW entraine une plus forte agglomération des poudres et réduit leur frittabilité. Zhou et al. [84] ont 
également démontré l’influence du choix de l’agent précipitant dans le cas de la synthèse de poudres 
de Nd3+:Lu2O3. Les morphologies des poudres obtenues avec les différents agents précipitants après 
2 h de calcination à 1000 °C sont présentées figure 30. 






Figure 30 : Images MEB de poudres obtenues par co-précipitation avec 5 agents précipitants : (a) poudre commerciale 
(Xiyuan International), (b) (COONH4)2, (c) urée, (d) AW, (e) AHC, (f) AW+AHC, après calcination de 2 h à 1000 °C [84] 
 
La poudre synthétisée avec le mélange AW+AHC est celle qui présente les tailles et formes de 
particules les plus régulières ainsi que le meilleur état de dispersion. Cette poudre constituée de 
particules sphériques et nanométriques (ØMET ≈ 30 nm), avec une distribution de taille étroite et une 
faible agglomération (SBET = 13 m²/g ; ØBET = 48 nm), a permis d’élaborer des céramiques 
transparentes. 
 
Au-delà de la nature de l’agent précipitant, sa concentration doit être également maitrisée. Wang et al. 
[85] ont étudié la co-précipitation inverse de sels nitrates (dont la concentration n’est pas indiquée) 
pour deux concentrations en AHC : 0,5 M et 1,5 M. Les microstructures du précurseur de YAG obtenu 
sont présentées figure 31. 
 
 
Figure 31 : Images MEB de poudres synthétisées par co-précipitation avec une concentration  
en agent précipitant de 0,5 et 1,5 M et calcinées pendant 2 h à 750 °C [85] 
 
D’après ces travaux, la formation de YAG résulte d’une réaction à l’état solide entre le précurseur 
d’aluminium et le précurseur d’yttrium. Lorsque la concentration en agent précipitant est faible 
(0,5 M), la température de calcination à laquelle toutes les transformations de phases sont terminées 
est de 1050 °C. Les précurseurs d’yttrium et d’aluminium ont tous deux des tailles de particules 




inférieures à 100 nm et sont uniformément mélangés. En revanche, lorsque la concentration en agent 
précipitant est élevée (1,5 M), les précurseurs d’yttrium ont une taille micronique tandis que ceux 
d’aluminium sont sous forme d’agglomérats de particules nanométriques. La distance de diffusion 
entre les espèces étant augmentée, une plus haute température de calcination, 1350 °C, est nécessaire 
pour effectuer toutes les transformations de phase. Pourtant, d’après les différents travaux de la 
littérature, l’agent précipitant est généralement de pureté analytique et de concentration 1,5 M. 
 
Afin de réduire l’agglomération, des agents dispersants peuvent être utilisés comme le dodecylsulfate 
de sodium (CH3(CH2)11OSO3Na) [86] ou le polyéthylène glycol (PEG 10000) associé au sulfate 
d’ammonium ((NH4)2SO4) [87]. Liu et al. [88] ont également montré que l’ajout de 0,01 % de MgO 





La co-précipitation peut être réalisée par voie directe ou par voie inverse. Sang et al. [89] ont comparé, 
pour une synthèse à partir de sels nitrates et d’AHC, l’influence du choix de la méthode sur le ratio 
Y:Al obtenu dans le précipité (figure 32).  
 
 
Figure 32 : Variation du ratio Y:Al du précipité  
dans le cas d'une synthèse par voie directe (a) et par voie inverse (b) [89] 
 
Ces travaux montrent que dans le cas d’une précipitation directe, il y a d’abord formation du 
précurseur d’aluminium puis du précurseur d’yttrium, ce dernier apparaissant à la surface du 
précurseur d’aluminium suite au phénomène de précipitation différentielle. Le ratio Y:Al = 0,6 
correspondant à la phase YAG n’est obtenu qu’après 150 min de réaction alors que dans le cas d’une 
précipitation inverse, ce ratio Y:Al est atteint dès le début en raison de la formation simultanée des 
précurseurs d’yttrium et d’aluminium. Une étude similaire été réalisée par Apte et al. [90] dans le cas 
de l’utilisation de AW comme agent précipitant, elle aboutit aux mêmes conclusions. Les pH de 




précipitation des ions Y3+ et Al3+ étant différents, leur précipitation simultanée est favorisée par 
l’utilisation de la méthode inverse. Néanmoins, l’ajout de la solution de sels métalliques dans la 
solution d’agent précipitant entraine des variations de pH. Or, la plupart des travaux [89-91] montrent 
que pour former la phase YAG, un pH constant est nécessaire. Liu et al. [92] ont étudié la variation du 
ratio Y:Al pour différents pH de réaction, compris entre 7,6 et 8,5, dans le cas de la précipitation 
inverse de sels nitrates dans de l’AHC (tableau 7). 
 
% at. Essai 1 Essai 2 Essai 3 Essai 4 
Y 24,06 24,26 24,53 25,12 
Al 42,06 40,87 41,02 39,08 
Nd 0,198 0,2 0,211 0,231 
(Nd+Y):Al 0,576 0,598 0,603 0,648 
pH de réaction 7,6 7,9 8,2 8,5 
 
Tableau 7 : Variation du ratio (Nd+Y):Al en fonction du pH de réaction d'après [92] 
 
Le ratio Y:Al augmente avec le pH de réaction. A pH = 7,6, il est de 0,576, il est donc inférieur au 
ratio théorique de 0,6, car tous les ions Y3+ n’ont pas précipité alors que pour une valeur de pH > 8,2, 
il est supérieur à 0,6 en raison de la dissolution du précurseur d’aluminium. Un contrôle rigoureux du 
pH doit donc être effectué tout au long de la réaction.  
 
Palmero et al. [93] ont montré que la température joue également un rôle déterminant lors de la 
synthèse de YAG par précipitation inverse de sels chlorures dans une solution de NH4OH. Si la 
synthèse est réalisée à une température de 5 °C, c’est principalement la phase YAG qui cristallise lors 
de la calcination alors que pour des synthèses menées à 25 °C et 60 °C, il y a compétition entre la 
cristallisation du YAG et celle de la phase h-YAlO3. La température influe sur les mécanismes de 






Après l’étape de la co-précipitation à proprement parler, une phase de maturation peut suivre. La 
maturation permet une homogénéisation de la distribution de taille des particules en suspension par 
murissement d’Ostwald. D’après la littérature, le temps de maturation peut varier entre 0 min [94], 
30 min [95], 20 h [96] et 24 h [88]. Dans certains cas, l’agitation magnétique est maintenue au cours 
de la maturation [96, 97]. Sang et al. [98] évoquent également des échanges ioniques entre le précipité 




et la solution pour expliquer l’augmentation de pH observée avec le temps de maturation. Au cours de 
la maturation, les ions carbonates se substituent aux ions hydroxydes, faisant évoluer la composition 
du précurseur de YAG de AlOOH à NH4Al(OH)2CO3.xH2O pour l’aluminium et de Y(OH)CO3.xH2O 
à Y2(CO3)3.xH2O pour l’yttrium. En général, lors de l’utilisation d’AW comme agent précipitant, il se 
forme un gel qui ne nécessite pas d’homogénéisation et donc de maturation [72, 90, 91]. 
 
 
4. Filtration et lavage 
 
Le précipité obtenu lors de la première étape de précipitation est ensuite séparé du solvant puis lavé. 
La filtration n’a aucun rôle sur l’agglomération ou la pureté des poudres après synthèse, elle permet 
simplement de séparer le surnageant du précipité. Le lavage, quant à lui, permet l’élimination des 
groupements résiduels faiblement liés aux précipités tels que les ions carbonates, ammoniums, 
nitrates, ou encore les ions hydroxydes [94]. Vrolijk et al. [99] ont mis en évidence que le solvant 
utilisé lors du lavage pouvait avoir une influence sur l’agglomération des poudres synthétisées à partir 
de précurseurs sulfates. La taille moyenne des agglomérats après lavages par de l’eau, par de l’eau 
puis de l’éthanol et enfin par de l’éthanol seulement a été mesurée (tableau 8). Les mesures ont été 
réalisées après 3 lavages successifs. 
 
 Eau Eau puis éthanol Ethanol 
Nombre de lavages 3 2 à l’eau  
+ 1 à l’éthanol 3 
Diamètre moyen des agglomérats 
(µm) 20,8 15,3 12,5 
 
Tableau 8 : Evolution du diamètre moyen des agglomérats en fonction du solvant de lavage  
et du nombre de lavages [99] 
 






Le précipité obtenu après filtration et lavage est ensuite séché. Gong et al. [100] ont synthétisé des 
poudres de Nd:YAG par précipitation inverse d’une solution de nitrates dans une solution d’AHC et 
ont comparé deux méthodes de séchage, l’une à l’étuve et l’autre par lyophilisation. Ils ont montré que 
la microstructure des poudres après calcination pendant 2 h sous air à des températures variant entre 
1000 °C et 1300 °C dépend de la méthode de séchage (figure 33). 






Figure 33 : Images MEB de poudres de Nd:YAG lyophilisées et calcinées pendant 2h à (a)  1000 °C, (b) 1100 °C  
et séchées à l'étuve et calcinées pendant 2h à (c) 1000 °C et (d) 1100 °C [100] 
 
Comparée à la poudre lyophilisée, la poudre séchée à l’étuve est plus agglomérée et moins fine, et lors 
de l’étape de calcination le frittage des particules débute dès 1000 °C. La poudre lyophilisée, 
présentant une meilleure dispersion, a permis d’obtenir des céramiques transparentes après frittage 





Les précipités ne sont souvent que des précurseurs de la phase oxyde recherchée et nécessitent donc 
d’être calcinés. La température et la durée de calcination jouent un rôle à la fois sur la nature des 
phases formées mais également sur l’agglomération des poudres. Une température minimale de 
calcination est nécessaire afin d’obtenir une poudre de YAG pur sans phases secondaires ; cette 
température peut varier entre 900 °C et 1300 °C suivant la nature des sels métalliques et celle de 
l’agent précipitant. La calcination est généralement réalisée sous air [71, 92, 97, 101] ou sous flux 
d’oxygène [80, 102] avec une rampe de montée en température relativement lente (3 °C/min [100], 
5 °C/min [103] et 10 °C/min [81, 104-106]) afin de permettre une homogénéisation en température de 
l’échantillon au cours du chauffage. 
 
Cependant, plus la température de calcination est élevée, plus les caractéristiques morphologiques de 
la poudre vont être affectées. Sang et al. [89] ont montré que la surface spécifique, mesurée par la 
méthode BET (tableau 9), diminue fortement lors de l’augmentation de la température de calcination 
entre 900 °C et 1300 °C en raison de la croissance des particules et d’un début de frittage comme 
observé en microscopie électronique à balayage et en transmission (figure 34). 
 





Figure 34 : Images MEB et MET d'une poudre calcinée à 900°C (a et b), 1000°C (c), 1100°C (d), 1200°C (e) et 1300°C (f) [89] 
 
T calcination (°C) 900 1000 1100 1200 1300 
SBET (m²/g) 42 28 14 10 4 
 
Tableau 9 : Evolution de la surface spécifique en fonction de la température de calcination [89] 
 
En vue d’obtenir des céramiques transparentes, l’aptitude au frittage de ces poudres a été comparée 
(figure 35).  
 
 
Figure 35 : Images MEB des céramiques obtenues après frittage à 1700 °C de poudres calcinées  
à différentes températures : 900°C (a), 1000°C (b), 1100°C (c), 1200°C (d) et 1300°C (e) [89] 
 
Les céramiques obtenues à partir de poudres calcinées à basses températures (900°C et 1000 °C) et 
frittées à 1700 °C pendant 10 h sous vide, présentent une microstructure hétérogène et l’apparition de 
grains isolés de quelques microns à quelques dizaines de microns dans une population plus fine. La 
faible cristallinité des poudres calcinées à basses températures les rendent plus réactives ce qui 
entraine une croissance anormale des grains au cours du frittage. En revanche, lorsque la température 
de calcination est élevée (1100 °C à 1300 °C), la microstructure des échantillons est homogène. La 
poudre calcinée à 1300 °C est celle pour laquelle la céramique ne présente aucune porosité résiduelle. 
 




IV. Définition d’un protocole de synthèse 
 
La méthode par co-précipitation de type inverse est préférée à la précipitation directe car elle permet 
une meilleure homogénéité des cations au cours de la réaction de précipitation. Elle est réalisée sous 
agitation magnétique (800 rpm). Le schéma du dispositif expérimental est représenté figure 36. 
 
Figure 36 : Schéma du dispositif expérimental utilisé pour conduire la synthèse de poudres de YAG 
 par co-précipitation inverse 
 
Le tableau 10, établi à partir des éléments relevés dans la littérature, rassemble les principaux 
paramètres à considérer à chaque étape de la synthèse, ainsi que leur importance sur l’obtention d’une 
poudre de haute pureté et présentant un état d’agglomération limité. 
 
 Agglomération / dispersion Pureté 
Préparation des solutions   
Nature des sels métalliques et de l’agent précipitant + + o 
Concentration des solutions + o 
Co-précipitation   
Méthode + ++ 
pH o + + + 
Température + o 
Temps de maturation ++ o 
Filtration et lavage   
Nature des solvants + o 
Nombre o + 
Séchage   
Type +++ o 
Calcination   
Température +++ + + 
Durée ++ + 
 
Tableau 10 : Principaux paramètres à considérer pour la synthèse par co-précipitation en vue d’obtenir une poudre pure 
 et peu agglomérée. (0) pas d’importance, (+) faible importance, (++) moyenne importance, (+++) forte importance 




Au vu de la littérature, il a été décidé de retenir comme sels métalliques les nitrates même si les 
chlorures ont également démontré leur potentiel. L’influence de deux agents précipitant, AHC et AW, 
sur l’agglomération des poudres après calcination sera étudiée ; leur concentration est fixée à 1,5 M. 
La variation du pH du milieu de synthèse, qui joue un rôle prépondérant tout au long de la synthèse de 
la poudre de YAG pur, fera l’objet d’une étude approfondie. Après filtration de la suspension obtenue, 
quatre lavages successifs à l’eau distillée seront réalisés afin d’éliminer tous les sous-produits de 
réaction suivis d’un lavage à l’éthanol. Le dernier lavage à l’éthanol permettra de limiter 
l’agglomération des poudres et de faciliter le séchage. Après chaque lavage, la suspension est séparée 
du solvant de lavage par centrifugation (Sigma 6-15). Trois méthodes de séchage (à température 
ambiante, dans une étuve et par lyophilisation) seront comparées. Enfin, le rôle de la température de 
calcination sur la formation de phases intermédiaires et sur la taille des particules sera également 
étudié.  
 
Dans un premier temps, l’étude paramétrique sera exclusivement menée sur la synthèse d’une poudre 
de YAG pur, l’étude correspondant au dopage de la poudre de YAG par l’erbium sera détaillée dans 
une seconde partie. 
 
 
B. Synthèse de YAG par co-précipitation 
 
I. Solution de sels métalliques 
 
Les précurseurs pour la solution de sels métalliques sont le nitrate d’aluminium nonahydraté 
Al(NO3)3,9H2O (99,9 %, Sigma-Aldrich) et le nitrate d’yttrium hexahydraté Y(NO3)3,6H2O (99,9 % 
Alfa-Aesar). La solution de sels métalliques a été préparée en respectant les conditions 
stœchiométriques nécessaires pour obtenir le composé YAG (Y3Al5O12), à savoir en respectant un 
ratio Y:Al de 3:5. La concentration en ions Al3+ est fixée à 0,15 M et celle d’Y3+ à 0,09 M pour un 
volume de 100 mL. Le pH de la solution de sels métalliques est de 3. Ces conditions établies par Li et 
al. [80] n’ont pas été modifiées au cours de ce travail.  
 
Des mesures par spectrométrie à torche plasma, ICP (Inductively Coupled Plasma, ICP-OES Vista Pro 
Varian), ont été réalisées afin de vérifier le ratio Y:Al dans la solution de nitrates (tableau 11). 
 
 Y (mg/L) Y (mol/L) Al (mg/L) Al (mol/L) Ratio Y:Al 
Al(NO3)3 + Y(NO3)3 138,657 0,00156 66,8142 0,00248 0,63 
 
Tableau 11 : Analyse chimique par ICP d'une solution de nitrates Al(NO3)3 + Y(NO3)3 




Le ratio Y:Al déterminé à partir des mesures par ICP est de 0,63, ce qui correspond à 5 % près au ratio 
théorique de 0,6. L’erreur de 5 % est attribuée au cumul des incertitudes associées au prélèvement des 
solutions à analyser et également à la calibration (2 % d’erreur sont admis pour réaliser la courbe de 
calibration). La mesure est une moyenne de 3 répliquas en admettant une erreur inférieure à 1 %. 
 
 
II. Influence des conditions de synthèse sur l’obtention d’une 
poudre pure et peu agglomérée 
 
1. Nature de l’agent précipitant 
 
L’influence de la nature de l’agent précipitant, c’est-à-dire de l’AHC (NH4HCO3, 98 %, Alfa-Aesar) 
ou de l’AW (NH4OH, ACS Reagent 28-30 %, Sigma-Aldrich), lors de la synthèse d’une poudre de 
YAG par co-précipitation a été étudiée. La température de décomposition de l’AHC étant de 36°C, les 
synthèses avec l’AHC ont été réalisées dans un bain-marie d’eau glacée (T ≈ 6-7 °C) pour limiter cette 
décomposition. Les synthèses avec AW ont été réalisées à température ambiante. Le volume de 
solution d’agent précipitant à 1,5 M est de 160 mL [80]. 
 
L’évolution du pH et celle de la nature des phases formées après calcination d’une heure à 1100 °C ont 
été comparées pour chaque agent précipitant (tableau 12). Trois cas sont à distinguer selon le pH : 
 
- pH non contrôlé : le pH initial de la solution est celui de l’agent précipitant, l’ajout de la 
solution de sels métalliques au cours de la précipitation entraine la diminution du pH de la 
solution. 
- pH constant : le pH initial de la solution est celui de l’agent précipitant. L’ajout simultané de 
la solution de sels métalliques et d’un excès de solution d’agent précipitant permet de 
conserver un pH constant au cours de la précipitation. 
 
- pH initial modifié : le pH initial de la solution d’agent précipitant est modifié par ajout 











Agent précipitant Contrôle du pH Phases présentes après calcination 
AHC pH non contrôlé (8→7,72) YAG + YAM + Y2O3 
AHC pH constant (8) YAG + YAM + Y2O3 
AHC pH initial modifié (7,3→6,9) YAG 
AW pH non contrôlé (11,82→10,44) YAG 
 
Tableau 12 : Etude des phases obtenues après calcination de 1 h à 1100 °C 
 en fonction de la nature de l'agent précipitant et du pH du milieu de synthèse 
 
La précipitation par une solution d’AW entraine la formation d’un gel translucide avant calcination, 
tandis que la précipitation par une solution d’AHC entraine la formation d’une suspension blanche. 
Généralement, l’apparition d’un gel est caractéristique de la formation du composé AlO(OH). Un 
composé de YAG pur, sans phases secondaires, a été obtenu après calcination du précurseur de YAG 
synthétisé par précipitation inverse en utilisant l’un ou l’autre des deux agents précipitants soit à 
pHinitial = 7,3 pour une solution d’AHC soit à pHinitial = 11,8 pour une solution d’AW. 
 
Les rendements de ces deux synthèses ont été comparés, pour des volumes de solutions initiales 
identiques égaux à 100 mL pour la solution de sels métalliques et 160 mL pour la solution d’agent 
précipitant. Les masses de poudres de YAG pur, sans phases secondaires, obtenues après calcination 
sont similaires pour l’AHC et pour l’AW et de l’ordre de 1,5 g, soit un rendement de près de 84 %.  
 
Des analyses thermiques ATG-ATD (STA 449 F3 Jupiter, Netzsch) menées sous air reconstitué 
(20 % O2 + 80 % N2) ont été réalisées sur ces deux précurseurs, synthétisés à partir d’AHC ou d’AW, 
de la température ambiante à 1500 °C, afin de comparer leur comportement au cours de la calcination. 
Les analyses ont été effectuées dans des creusets en alumine avec une rampe de montée en 
température fixée à 10 °C/min. Les résultats sont présentés figure 37. 
 
Figure 37 : ATG-ATD sous air des précurseurs obtenus par co-précipitation inverse 
réalisées à pH = 7,3 pour l’AHC et à pH = 11,8 pour l’AW 




Dans le cas d’une synthèse avec AW, une perte totale de masse d’environ 35 % est observée jusqu’à 
600 °C. Une première perte de masse de 25 % intervient entre la température ambiante et 250 °C puis 
une deuxième de 10 % jusqu’à 600 °C. La courbe ATD présente un pic endothermique à 200 °C puis 
deux pics exothermiques à 933 °C et 1009 °C repérés figure 37. 
 
Dans le cas d’une synthèse avec l’AHC, la perte de masse totale jusqu’à 1050 °C est de 45 %. Une 
première perte de masse de 25 % apparait entre la température ambiante et 250 °C, une deuxième et 
une troisième plus faibles de 10 % et 7 % respectivement entre 250 °C et 900 °C et finalement une 
perte de masse de 3 % à 1050 °C. La courbe ATD présente un premier pic endothermique à 135 °C 
puis une succession de pics entre 300 °C et 800 °C. Deux pics exothermiques sont finalement observés 
à 921 °C et 1056 °C comme indiqué sur la figure 37. 
 
Les deux courbes ATG des synthèses effectuées avec AHC et AW se superposent jusqu’à la 
température de 600 °C, avec une perte de masse identique et la présence d’un pic endothermique 
associé. Afin de déterminer à quels phénomènes correspondent les pics exothermiques observés dans 
les deux cas, des calcinations d’une minute sous air ont été réalisées à différentes températures pour 
les deux systèmes. Les diffractogrammes RX (Bruker AXS SA D8 Advance) sont présentés figure 38 
pour la synthèse utilisant AW et figure 39 pour la synthèse menée avec AHC. 
 
 
Figure 38 : Diffractogrammes RX de poudres synthétisées avec AW à pH = 11,8  
et calcinées pendant 1 min à 950 °C, 1000 °C et 1000 °C  
 
Dans le cas d’une synthèse en présence d’AW, le système reste amorphe jusqu’à 950 °C. La phase 
YAG est indexée après calcination à 1000 °C, la poudre n’est alors que partiellement cristallisée. A 
1100 °C, la cristallisation en YAG est achevée. Le premier pic exothermique, observé à 933 °C sur 
l’ATD, est donc attribué à la formation de YAG amorphe, le second à 1009 °C à sa cristallisation. Des 
études réalisées sur la transformation du kaolin (2SiO2 Al2O3) en mullite (2SiO2 3Al2O3) mettent 
également en évidence un pic ATD exothermique fin et intense précédant la cristallisation ; il est 
attribué à la formation d’une phase amorphe ou mal cristallisée à partir de laquelle une phase spinelle 




se développe avant la mullite [107]. Selon ces auteurs, la réaction est trop brutale pour être due à une 
réaction entre corps cristallisés et la formation de mullite passerait par un effondrement du réseau du 
métakaolin. 
 
Figure 39 : Diffractogrammes RX de poudres synthétisées avec AHC à pH = 7,3  
et calcinées pendant 1 min à 900 °C, 1000 °C et 1100 °C et 10 min à 1100 °C 
 
Dans le cas d’une synthèse en présence d’AHC, le système est amorphe jusqu’à 900 °C. En 
revanche, à 1000 °C, la phase YAP est observée et à 1100 °C un mélange de phase YAG et de phase 
YAP est présent. La phase YAG seulement est synthétisée après 10 min de calcination à 1100 °C. Les 
deux pics exothermiques observés à 921 °C et 1056 °C sur l’ATD correspondent donc respectivement 
à la formation de YAP et de YAG. 
 
Outre des mécanismes de formation distincts, les caractéristiques de la poudre de YAG sont 
différentes (tableau 13). La taille des cristallites des phases YAG, déterminée à l’aide du logiciel 
Topas, est de 108 nm lorsque l’AW est utilisé contre 36 nm avec de l’AHC. La formation de la phase 
YAG ayant lieu à plus basse température avec de l’AW, les cristallites de YAG ont eu d’avantage le 
temps de croître. Le taux de microdistorsions est également important dans le cas d’une synthèse avec 
AW malgré une température de calcination élevée (1100 °C) pour un YAG formé dès 1000 °C. En 
revanche, pour la poudre synthétisée avec AHC, comme la phase YAG se forme à plus haute 
température à partir d’une phase déjà bien cristallisée, celle-ci ne présente pas un taux de 
microdistorsions de structure beaucoup plus important. 
 
Li et al. [80] ont montré que l’état d’agglomération de la poudre de YAG dépendait de la nature du 
précurseur de YAG qui a été calciné. Or les résultats ATG laissent penser que des précurseurs de YAG 
différents ont été formés (pertes de masse et températures distinctes). Les poudres de YAG calcinées à 
partir de précurseurs carbonates conduisent à des poudres de YAG moins agglomérées que celles 
obtenues à partir de précurseurs hydroxydes. Des analyses BET (SA 3100 Surface Area Analyser 
Beckman Coulter) (tableau 13) ainsi que des observations MEB (Zeiss DSM 982 Gemini) (figure 40) 
du YAG ont donc été réalisées sur les poudres synthétisées à partir des différents agents précipitants. 




La taille des cristallites après 10 min de calcination à 1100 °C a été déterminée pour les deux agents 
précipitants à l’aide du logiciel Topas d’après les diffractogrammes RX.  
 





           (10) 
 
∅?@A : Diamètre moyen des particules (µm) 
7?@A : Surface spécifique (m²/g) 
H : Masse volumique (g/cm3) 
 
 Surface 




10 min 1100 °C 28 48 36 0,416 
AW 
10 min 1100 °C 6 212 108 0,424 
 
Tableau 13 : Mesure des surfaces spécifiques par BET et détermination du taux de  contraintes à l’aide du logiciel Topas à 
partir des diffractogrammes RX pour des poudres synthétisées avec AHC à pH = 7,3 et avec AW  
et calcinées 10 min à 1100 °C  
 
  
Figure 40 : Images MEB des échantillons synthétisées avec (a) AW et avec (b) AHC à pH = 7,3 
et calcinées 10 min à 1100 °C 
 
La poudre synthétisée avec AW est plus agglomérée que la poudre synthétisée avec AHC. 
 
Ainsi, l’AHC est retenu pour la suite de l’étude puisque son utilisation en tant qu’agent précipitant 
permet à la fois d’obtenir une poudre pure sans phases secondaires à pH = 7,3 mais également de 








2. Méthode de séchage 
 
La méthode de séchage pouvant jouer un rôle sur la dispersion des poudres [100], différentes 
méthodes ont été testées afin de déterminer celle limitant le plus leur agglomération après calcination : 
 
- séchage par lyophilisation (Christ-Alpha 2-4 LD Plus) à - 83 °C, sous vide, pendant 14 h 
- séchage à température ambiante, sous air, pendant 14 h 
- séchage à 60 °C, sous air, pendant 14 h 
 
Les différents séchages ont été testés sur le même précipité, après qu’il ait été lavé à l’éthanol. La 
surface spécifique des poudres après une calcination de 10 min à 1100 °C a été mesurée à l’aide de la 
méthode BET (tableau 14). 
 
 Surface spécifique (m²/g) ØBET (nm) 
Lyophilisation 28 48 
T ambiante 26 51 
T = 60 °C 26 51 
 
Tableau 14 : Surfaces spécifiques de poudres séchées par différentes méthodes (lyophilisation T=-83°C, 60°C et 
température ambiante) et calcinées pendant 10 min à 1100°C 
 
Les méthodes de séchage testées dans notre cas ne semblent pas influer sur l’état d’agglomération des 
poudres après calcination. Cependant, contrairement aux travaux de Gong et al. [100], la 
lyophilisation a été menée sur le précipité séparé du solvant de lavage après centrifugation et non sur 
une suspension. La lyophilisation d’une « pâte » plutôt qu’une suspension ne permet probablement pas 
de limiter autant l’agglomération et pourrait expliquer les valeurs similaires des surfaces spécifiques 
mesurées par la méthode BET pour les différentes méthodes de séchage. Pour la suite de l’étude, les 
précipités seront séchés par lyophilisation. 
 
 
3. Conditions de calcination 
 
Afin de définir la température de calcination conduisant à la formation d’une poudre de YAG pur sans 
phases secondaires, un même précipité a été calciné sous air à différentes températures, comprises 
entre 200 et 1100 °C, durant 1 à 10 min. La rampe de montée en température a été fixée à 10 °C/min.  
Les composés obtenus ont été caractérisés par DRX afin d’identifier les phases présentes (figure 41).  
 






Figure 41 : Diffractogrammes RX d’un précipité calciné sous air entre 200 °C et 1100 °C durant 1 min et à 1100 °C pendant 
10 min 
 
La présence de halos de diffusion sur les diffractogrammes du précipité calciné à 200 °C et 700 °C 
sont caractéristiques d’une phase amorphe. A partir de 900 °C, des pics de faible intensité sont indexés 
comme étant la phase hexagonale YAP. A 1000 °C, seule la phase YAP est observée. A 1100 °C, 
après 1 min de calcination, le système est composé d’un mélange des deux phases YAG et YAP. Ce 
n’est qu’à partir de 10 min de calcination que seule la phase YAG est observée. L’augmentation du 
temps de calcination à 1 h conduit à un affinement des pics de diffraction de la phase YAG, sans 
apparition de nouvelles phases secondaires, correspondant à l’augmentation de la taille des cristallites 




(m²/g) ØBET (nm) ØDRX (nm) Taux de microdistorsions 
10 min 1100 °C 28 48 36 0,416 
1 h 1100 °C 30 43 49 0,298 
 
Tableau 15 : Mesure des surfaces spécifiques par BET des poudres calcinées 10 min et 1 h à 1100 °C et évaluation  
du taux de défauts de structure à l’aide du logiciel Topas en prenant en compte l’ensemble du diffractogramme 
 
En revanche, avec l’augmentation de la durée de calcination, la surface spécifique n’évolue quasiment 
pas. Elle était de 28 m²/g avec une taille de cristallites de 36 nm pour le précurseur calciné 10 min à 
1100 °C contre 30 m²/g et une taille de 49 nm pour le précurseur calciné 1 h.  
 
Les observations MEB de ces poudres confirment pourtant que la calcination a entrainé la croissance 
des particules et la formation de cous entre les particules en raison d’un début de frittage (figure 42). 
La poudre calcinée 1 h est par conséquent moins agglomérée. 
 





Figure 42 : Images MEB d'une poudre synthétisée à pH=7,3 et calcinée à 1100°C pendant 10 min (a) et 1 h (b) 
 
Une étude dilatométrique (Netzsch DIL 402C) a été réalisée sur la poudre calcinée 10 min à 1100 °C 
et celle calcinée 1 h à 1100 °C afin de déterminer laquelle présentait la meilleure aptitude au frittage 
(figure 43). La dilatométrie a été réalisée sous argon de la température ambiante à 1550 °C avec une 
rampe de montée en température de 10 °C/min. La densité après dilatométrie a été évaluée par la 
méthode d’Archimède (tableau 16). 
 
 
Figure 43 : Etude dilatométrique de poudres de YAG calcinées pendant 10 min et pendant 1 h à 1100 °C 
 
 T début frittage T fin frittage Densité finale 
10 min 1100 °C 1000 °C 1510 °C 92,1 
1 h 1100 °C 1000 °C >1550 °C 92,8 
 
Tableau 16 : Températures caractéristiques de frittage d’après les courbes dilatométriques  
et évaluation des densités après dilatométrie des poudres calcinées à 1100 °C pendant 10 min et 1 h 
 
Les deux poudres présentent un comportement au frittage similaire avec une température de début de 
frittage située autour de 1100 °C et une cinétique de frittage identique ; seule la température de fin de 
frittage est différente avec une température plus basse pour la poudre calcinée 10 min. Les densités 
mesurées après dilatométrie sont équivalentes. Cependant, la poudre calcinée 10 min a atteint une 




limite de densification à 92,1 % et ne semble plus densifiable au-delà de 1510 °C tandis que la poudre 
calcinée 1 h présente une densité de 92,8 % alors que la densification n’est pas achevée. 
 
Pour l’étude du frittage, développée dans le chapitre 3, les précipités seront donc calcinés à 1100 °C 
pendant 1 h. 
 
 
III. Rôle du pH 
 
1. pH initial de l’agent précipitant 
 
Le paragraphe II.1 a mis en évidence que le succès de la synthèse dépendait du pH initial de la 
solution d’AHC et que sa valeur de 7,3 n’était pas celle généralement évoquée dans la littérature. Il a 
été noté que lorsque l’AHC n’a jamais été en contact avec l’air ambiant (« AHC neuf »), la synthèse 
de YAG s’effectue à pH = 8 comme annoncé dans la littérature [90, 92]. C’est seulement lorsque 
l’AHC est partiellement décomposé (AHC « ancien ») que la valeur du pH de la solution doit être 
abaissée sous peine de favoriser la formation de phases secondaires (YAM, Y2O3).  
 
Le pH de la solution d’agent précipitant a été acidifié par ajout d’acide nitrique (HNO3, Sigma-Aldrich 
69 %).  L’ajout de HNO3 provoque une déstabilisation de la solution d’agent précipitant en 
neutralisant une partie des ions hydrogénocarbonates (équations 12 et 13) qui ont été libérés par la 
dissolution de l’agent précipitant (équation 11).  
 
NH HCO(M) → NH (NO)
+ + HCO(NO)

        (11) 
HO(NO)
+ + HCO(NO)
 ⇄HCO(NO) + HO(Q)   H2CO3 | HCO3-  pKa =6,4  (12) 
HCO(NO) ⇄ CO(R) + HO(Q)         (13) 
 
La déstabilisation de la solution d’AHC s’accompagne d’un dégagement gazeux de CO2. Cependant, 
après quelques secondes, le pH remonte en raison des équilibres (14) et (15) dans lesquels 




 ⇄HCO(NO) +NH(NO)  NH4+ | NH3   pKa=9,2  (14) 
2HCO(NO)
 ⇄HCO(NO) + CO(NO)

   HCO3- | CO32-  pKa=10,4  (15) 
 




En effet, ces deux équilibres vont être déplacés dans le sens droite-gauche d’après la loi Le Châtelier, 
c’est-à-dire dans le sens de formation d’espèces moins acides que H2CO3 (NH4+, HCO3-). Le pH peut 
remonter jusqu’à sa valeur initiale (pH = 8) après quelques secondes. Par conséquent, la précipitation 
doit commencer immédiatement après l’ajout d’acide nitrique. 
 
L’influence du pH de la solution d’AHC « ancien » sur la nature des phases obtenues après 
calcination, a ainsi pu être suivie par DRX (figure 44). 
 
Figure 44 : Diffractogrammes RX de poudres synthétisées avec un AHC « ancien » entre pH=7 et 8  
et un AHC « neuf » à pH=8 et calcinées pendant 10 min à 1100 °C 
 
Dans le cas d’un AHC « neuf », seule la phase YAG est identifiée après calcination pour une synthèse 
effectuée à pH = 8. 
 
Dans le cas d’un AHC « ancien », pour des valeurs de pH comprises entre 7 et 7,4, seule la phase 
YAG est identifiée par DRX après calcination. A noter que plus le pH est faible, moins la quantité de 
poudre synthétisée est importante. Pour des valeurs de pH situées entre 7,5 et 8, deux phases 
intermédiaires, plus pauvres en aluminium, sont formées : le YAM et l’oxyde d’yttrium Y2O3. Avec 
l’augmentation du pH jusqu’à 8, l’intensité des pics de diffraction de ces deux phases augmente 
régulièrement laissant supposer que la proportion de ces mêmes phases augmente également dans le 
système. 
 




L’état d’hydratation de l’agent précipitant ainsi que son état de décomposition, jouent donc un rôle 
majeur dans la régulation du pH au début de la synthèse. Afin de produire la plus grande quantité de 
poudre tout en conservant exclusivement la phase YAG, la valeur du pH initial de l’AHC a donc été 
fixée à 7,3 pour la suite de l’étude. Ce pH ne doit pas excéder la valeur de 7,4 au cours de la 
précipitation pour éviter la formation de phases secondaires. Il faudra par conséquent être vigilant lors 
de l’ajout de la solution de nitrates (de pH = 3) à la solution d’agent précipitant afin de limiter les 
variations de pH. 
 
 
2. Ajout des sels métalliques à la solution d’agent 
précipitant 
 
La variation du pH au cours de l’ajout des sels métalliques dans la solution d’agent précipitant (AHC) 
a été mesurée. Cette variation dépendant de la vitesse d’ajout, elle a été étudiée pour deux vitesses : 
0,8 et 5 mL/min (figure 45). 
 
 
Figure 45 : Variation du pH de la suspension en fonction du volume de solution de sels métalliques ajouté  
pour deux vitesses d’addition 0,8 et 5 mL/min 
 
Lors d’un ajout rapide des nitrates (≈ 5 mL/min) dans la solution d’agent précipitant, le pH diminue 
progressivement jusqu’à atteindre la valeur de 6,9 pour 100 mL de solution de sels métalliques versée. 
 
En parallèle, lorsque l’ajout des nitrates est lent (≈ 0,8 mL/min), le pH remonte dans un premier 
temps rapidement jusqu’à la valeur de 7,6 puis diminue de manière irrégulière jusqu’à la valeur de 7,3. 
 
 




L’analyse par DRX des deux poudres obtenues après calcination à 1100 °C pendant 10 min est 
présentée figure 46. 
 
Figure 46 : Diffractogrammes RX de poudres synthétisées avec différentes vitesses d'ajout des nitrates dans la solution 
d'agent précipitant : 0,8 et 5 mL/min après calcination 1 h à 1100 °C 
 
Les diffractogrammes RX révèlent pour un ajout rapide (5 mL/min) la présence uniquement de YAG. 
En revanche, pour un ajout lent (0,8 mL/min) les phases secondaires YAM et Y2O3 sont formées en 
plus de la phase YAG. Bien qu’à la fin de l’addition, le pH se soit stabilisé à une valeur inférieure à 
7,4, la formation de phases secondaires n’a pas pu être évitée. Il apparait donc essentiel de maintenir le 
pH en dessous de 7,4 tout au long de la précipitation. 
 
Comme le pH de la solution d’agent précipitant a tendance à remonter après l’ajout de HNO3, la 
vitesse d’ajout des nitrates doit donc être relativement rapide pour que la stabilisation de la solution 
d’agent précipitant ne l’emporte pas et donc que le pH ne dépasse pas la valeur critique de 7,4 définie 





Une fois la précipitation réalisée, la suspension obtenue reste en solution pendant le temps de 
maturation afin d’homogénéiser la taille des particules dans le système ; l’agitation magnétique est 
coupée mais la solution reste dans un bain-marie d’eau glacée. La suspension sédimente. Le pH est 
mesuré dans le surnageant et dans le dépôt au cours de la maturation. Le pH du surnageant remonte 
jusqu’à 8 en quelques minutes dû à l’excès d’AHC restant en solution contrairement à celui du dépôt. 
L’évolution de ce dernier a été suivie au cours de la maturation pendant 120 min (figure 47). 
 





Figure 47 : Evolution du pH du dépôt au cours du temps de maturation 
 
La courbe présentée figure 47 montre que le pH du dépôt augmente de manière très rapide de 7,15 à 
7,27 après 10 min de maturation, puis plus lentement pour atteindre la valeur de pH = 7,40 au bout de 
90 min. Au-delà de ce temps de maturation, le pH dépasse la valeur critique de 7,4. D’après Sang et 
al.[108], cette remontée de pH correspond au remplacement de ligands hydroxo par des ligands 
carbonates dans le précipité entrainant ainsi l’augmentation de la concentration des ions OH- en 
solution. 
L’analyse par DRX des phases présentes après calcination a été réalisée pour différents temps de 
maturation d’un même précipité (figure 48). 
 
Figure 48 : Diffractogrammes RX d’une poudre synthétisée à pH=7.3 avec des temps de maturation compris entre 0 et 
120 min et calcinée pendant 10 min à 1100 °C 
 
Les diffractogrammes RX mettent en évidence, pour des temps de maturation compris entre 0 et 
60 min, la présence de la seule phase YAG. Lorsque le temps atteint 90 et 120 min, les phases 
secondaires YAM et Y2O3 sont identifiées en plus du YAG. La proportion de ces phases secondaires 
augmente avec la durée du temps de maturation. 





Lorsque l’agitation magnétique est maintenue pendant le temps de maturation, le surnageant et le 
dépôt sont mélangés. Le pH de la suspension remonte jusqu’à 8. Les phases obtenues après calcination 
sont le YAG, le YAM et Y2O3. 
 
Il apparait donc essentiel de maintenir également le pH inférieur à 7,4 tout au long de l’étape de 
maturation. Le temps de maturation ne devra pas, par conséquent, dépasser 60 min. 
 
 
4. Changement d’échelle 
 
Les conditions de synthèse de YAG définies dans les paragraphes précédents ne permettent de 
produire qu’une faible quantité de poudre, de 0,75 à 1,5 g. Or un échantillon fritté de Ø = 30 mm et 
d’épaisseur 3 mm nécessite l’utilisation de 10 g de poudre. Afin d’augmenter la masse de poudre 
produite, il a été envisagé de transposer les conditions de synthèse à un volume réactionnel plus 
important. Le tableau 17 présente les quantités de poudre produites en fonction de la taille du bain. 
 
Taille de 
bain V nitrates (mL) V AHC (mL) 
Masse de poudre 
synthétisée (g) Rendement (%) 
Petit 50 80 0.75 84 
Moyen 100 160 1.5 84 
Grand 200 320 3 84 
 
Tableau 17 : Masses de poudres produites en fonction du volume réactionnel 
 
Quel que soit le volume réactionnel, le rendement est inchangé. En revanche, la comparaison des 
diffractogrammes RX des poudres synthétisées après calcination met en évidence la présence unique 
de YAG pour les petits et moyens volumes alors que les phases Y2O3 et YAM se sont formées dans le 
cas du grand volume (figure 49). 
 





Figure 49 : Diffractogrammes RX de poudres calcinées 10 min à 1100 °C en fonction du volume de milieu réactif  
 
La synthèse du YAG étant particulièrement sensible au pH, l’apparition de phases secondaires, lorsque 
le volume du milieu réactif devient trop important, pourrait s’expliquer par des variations locales de 
pH. En effet, les paramètres de l’agitation magnétique ne sont certainement plus adaptés à des 
volumes plus importants induisant des inhomogénéités chimiques. La quantité de poudre nécessaire 
pour le frittage est donc obtenue à partir de 7 synthèses. 
 
 
IV. Interprétation des résultats 
 
1. Précipitation des ions Al3+ et Y3+ et rôle du pH 
 
Le paragraphe précédent a montré l’importance du pH tout au long de la synthèse du YAG (du pH 
initial de l’AHC au pH de maturation). Le rôle crucial du pH a pour origine la redissolution du 
précurseur d’aluminium. Ce phénomène souvent cité dans la littérature a été tout d’abord vérifié avec 
nos conditions de synthèse (c’est-à-dire avec nos concentrations de sels métalliques). Pour cela, des 
dosages directs de la solution de sels métalliques ont été réalisés par la soude ou par de l’AHC afin de 
faire varier la composition du précipité. 
 
Dans un premier temps, la solution de sels métalliques a été dosée par une solution de soude afin de 
faciliter la compréhension des mécanismes mis en jeu.  
 




Une solution mixte composée de Al(NO3)3.9H2O + Y(NO3)3.6H2O de concentration [Al3+] = 0,15 M 
et [Y3+] = 0,09 M et de volume V1 = 100 mL, a été titrée par une solution de soude de concentration 
[NaOH] = 1 M. En parallèle, pour faciliter l’interprétation de la courbe de titrage obtenue, une solution 
de Al(NO3)3.9H2O de concentration [Al3+] = 0,15 M et de volume VA = 100 mL  et une solution de 
Y(NO3)3.6H2O de concentration [Y3+] = 0,09 M et de volume VY = 100 mL, ont également été titrées 
dans les mêmes conditions. 
 
L’évolution du pH, pour ces trois solutions, a été suivie au cours du titrage par pas de 0,5 mL de 
solution ajoutée (figure 50). 
 
Figure 50 : Dosage par NaOH de solutions de Al(NO3)3, de Y(NO3)3 et de Al(NO3)3+Y(NO3)3 de volumes V = 100 mL 
 
Le dosage relatif à l’ion Al3+ en solution comporte deux étapes [109] : 
 
- Précipitation des ions Al3+ en Al(OH)3 selon la réaction 16. La précipitation débute dès 
pH = 3,75 et est terminée à pH = 7,5. 42 mL de NaOH ont été ajoutés à la solution contenant 
des ions Al3+ soit 6,7% de moins qu’attendu. 
 
Al+	(NO) + 3OH	(NO) → Al(OH)	(M)        (16) 
 
- Dissolution du composé Al(OH)3 selon la réaction 17. Cette dissolution est complète lorsque 
12 mL de NaOH supplémentaires sont ajoutés à la suspension, ce qui est cohérent avec la 
valeur théorique du volume de soude calculée. 
 
Al(OH)	(M) + OH	(NO) →Al(OH) 	(NO)       (17) 




En revanche, le dosage de l’ion Y3+ ne comprend qu’une seule étape : 
 
- La précipitation de l’ion Y3+ en Y(OH)3 à partir de pH = 7 selon la réaction 18 : 
 
Y+	(&W) + 3OH	(&W) → Y(OH)	(/)        (18) 
 
23 mL de NaOH ont été nécessaires, soit 14,8 % de moins qu’attendu. Contrairement à Al(OH)3, le 
composé Y(OH)3 est stable et ne se redissout pas comme le confirme le diagramme de Pourbaix de 
l’yttrium dans l’eau à 25 °C [109].  
 
A partir des résultats précédents, il apparait que le dosage du mélange Al(NO3)3 + Y(NO3)3 peut être 
décomposé en 3 phases : 
 
- Seule la précipitation de Al(OH)3 a lieu jusqu’au premier point d’inflexion à VNaOH ≈ 40mL. 
 
- Pour un volume de soude compris entre 40 et 60 mL, Y(OH)3 précipite, bien que le pH soit 
inférieur à 7. La précipitation de Y3+ est favorisée par la présence au sein de la solution du 
précipité Al(OH)3 [110]. 
 
- Pour un volume de soude supérieur à 60 mL, le pH de la suspension augmente brutalement, 
consécutivement à l’accumulation des ions OH- dans la solution. Dans cette gamme de pH 
(> 7,5), Al(OH)3 est censé se redissoudre. 
 
Le dosage  du mélange Al(NO3)3 + Y(NO3)3 a été arrêté au niveau de 3 points caractéristiques de la 
courbe de titrage à 50, 73 et 120 mL de solution de soude ajoutée. Le précipité obtenu a été lavé, filtré, 
séché et calciné 1 h à 1100 °C. Les phases cristallines présentes après calcination ont été identifiées 
par DRX (figure 51). 





Figure 51 : Courbes de dosage d’une solution de Al(NO3)3+Y(NO3)3 par NaOH et diffractogrammes RX des précipités 
calcinés pendant 10 min à 1100 °C 
 
Pour 50 mL de soude versée, le pH de la solution a atteint la valeur de 6,5. Les phases formées après 
calcination du précipité sont le YAG et le YAP, ce qui confirme que les ions Y3+ précipitent à un pH 
inférieur à 7 en présence du précipité de Al(OH)3. La présence de YAP traduit soit un défaut de Al 
suite à la dissolution de Al(OH)3, soit un défaut de Y car la quantité de NaOH versée est insuffisante 
pour faire précipiter l’ensemble des ions Y3+. Dans le cas de cette dernière hypothèse, de l’alumine 
devrait être également présente après calcination. Cependant, comme la calcination à 1100°C n’est pas 
suffisante pour cristalliser Al2O3, cette phase, qui serait de toute façon à l’état amorphe, n’est pas 
observée sur le diffractogramme. 
 
Pour 73 mL de soude versée, le pH de la solution étant de 11, des phases moins riches en aluminium 
sont formées comme le YAM. Dans ce cas, l’hypothèse la plus probable est que le précipité Al(OH)3 
s’est en partie dissous. 
 
Pour 120 mL de soude versée, la seule phase identifiée après calcination est le YAM. Bien que le 
volume de NaOH versé soit largement suffisant pour faire précipiter l’ensemble des cations Al3+ et Y3+ 
et dissoudre le précipité de Al(OH)3, une partie du précipité de Al(OH)3 ne se dissout pas. La raison 
pourrait en être que le précipité de Y(OH)3 recouvrant celui de Al(OH)3 de manière à former une 
structure cœur-coquille, ce dernier est donc moins accessible aux ions OH-. 




La même étude a été réalisée en remplaçant la solution de soude par une solution d’AHC (AHC 
« ancien ») de concentration 1,5 M (figure 52).  
 
Figure 52 : Dosage par AHC de solutions de Al(NO3)3, de Y(NO3)3 et de Al(NO3)3+Y(NO3)3 de volumes V = 100 mL 
 
La précipitation de l’ion Al3+ par l’AHC commence à pH = 3,5, pH légèrement inférieur à celui d’une 
précipitation par la soude. Le plateau observé à pH = 5, à partir d’un volume de 32 mL d’AHC, 
correspond à la formation d’un gel probablement AlOOH. Au-delà de 35 mL d’AHC versé, le gel se 
redissout et le pH augmente jusqu’à la valeur de 7,3. En revanche, la précipitation de l’ion Y3+ 
commence à pH = 4,6 dans le cas d’une précipitation par l’AHC contre pH = 7 lors de l’utilisation de 
soude. 
 
La précipitation par l’AHC conduit à l’abaissement du pH auquel les deux espèces, Al3+ et Y3+ 
précipitent simultanément. Le phénomène de précipitation différentielle observé lors d’un dosage avec 
NaOH est limité. De plus, le précurseur de YAG n’est plus simplement un mélange d’hydroxydes 
(Al(OH)3 et Y(OH)3), d’autres précurseurs pouvant se former suite à la présence dans la solution de 
groupements CO32- et NH4+ en concentrations non négligeables comparées à OH-.  
 
Dans la solution, la concentration en agent précipitant est [AHC] = 1,5 M, la relation de conservation 
de la matière suivante peut donc être écrite : 
 




= 10	d,  





H2CO3 | HCO3-   pKa =6,4  Ka  _`[\]
1b_`ab
_`*[\]b
 10B,  




1,5 = _hib + _hib + _ib 
 
1,5 = _h+b²_ibkl	kl +
_h+b_ibkl	 + _ib 
 
Détermination de la concentration en ions CO32- en fonction du pH soit _ib = m_h+b : 
 




kl	 + 1p 
 
_ib = 1,5 ∗ kl	klkl	kl + kl_h+b + _h+b² 
 
Donc à qh = 8, _h+b = 10s : 
 
_ib = 5,8.10 t 
_hb = 10B t 
 
La concentration en ions CO32- étant supérieure à la concentration en ions OH-, les ligands pourront 
être de types carbonato plutôt qu’hydroxo. 
 
D’après les quantités de réactifs introduits, la réaction globale peut s’écrire : 
 
5
  + 3
  + 50
h hi → 5+ + 3+ + 24
h 
 + 26
h + + 50hi 
(19) 
 
Les nitrates sont neutralisés par une partie des ions NH4+ pour former du nitrate d’ammonium 
NH4NO3. Les ions NH4+ restent cependant présents dans la solution en large excès. Ils sont même 
l’espèce majoritaire dans le domaine de pH considéré pour la précipitation. 
 
Le titrage du mélange Al(NO3)3+Y(NO3)3 a été arrêté en 4 points de la  courbe en fonction du volume 
d’AHC ajouté (40, 70, 100 et 120 mL) et le précipité obtenu a été lavé, filtré, séché puis calciné 1 h à 
1100 °C. Les phases cristallines présentes après calcination ont été identifiées par DRX  (figure 53). 
 






Figure 53 : Courbe de dosage d’une solution de Al(NO3)3+Y(NO3)3 par l’AHC et diffractogrammes RX des précipités 
calcinés pendant 10 min à 1100 °C 
 
Un précipité apparait à partir de 35 mL d’AHC versé, ce qui correspond au début de précipitation de 
l’ion Y3+ dans l’AHC à pH = 4,6. A 45 mL d’AHC versé un gel apparait, dû à la formation d’AlOOH. 
Pour un pH compris entre 3 et 7,4, seule la phase YAG est indexée sur le diffractogramme après 
calcination. Cependant il y a certainement de l’alumine à l’état amorphe dans le système puisque la 
précipitation de l’ion Al3+ commence dès pH = 3,5 tandis que l’ion Y3+ ne précipite qu’à partir de 
pH = 4,6. Lorsque le pH dépasse la valeur de 7,4, deux phases secondaires sont mises en évidence : 
YAM et Y2O3. L’apparition de ces phases ne peut que s’expliquer par une dissolution du précurseur 
d’aluminium qui conduit à un défaut d’Al2O3 dans le système. D’ailleurs, cette dissolution peut être 
totale dans le cas d’une synthèse à pH = 8 avec un temps de maturation de 24 h. Le diffractogramme 
RX d’un tel précipité après calcination ne met en effet en évidence que de l’oxyde d’yttrium (figure 
54). 





Figure 54 : Diffractogramme RX d'une poudre de YAG synthétisée à pH = 8 avec un temps de maturation de 24 h  
et calcinée 10 min à 1100 °C 
 
Des analyses ICP de surnageants provenant de synthèses à pH = 7,3 et pH = 8, ont montré que le ratio 
Y:Al est plus faible dans le surnageant d’une synthèse réalisée à pH = 8, mettant en évidence une plus 
forte concentration en ions Al3+ (tableau 18). 
 
 Y (mg/L) Y (mol/L) Al (mg/L) Al (mol/L) Ratio Y:Al 
Surnageant 
pH = 7,3 1,494 1,68.10
-5
 0,158 5,85.10-6 2,88 
Surnageant 
pH = 8 5,162 5,81.10
-5
 1,093 4,05.10-5 1,43 
 
Tableau 18 : Mesure de la proportion de Y et Al dans le surnageant pour des synthèses réalisées à pH = 8 et pH = 7,3 
 
Quels que soient le précurseur d’aluminium formé (hydroxyde, carbonate) et sa morphologie, il n’est 
pas stable comme celui de l’yttrium et se dissout au-delà de pH = 7,4 entrainant une déviation du ratio 
Y:Al et, ainsi, favorisant la formation de phases secondaires appauvries en Al2O3 comme les phases 
YAM et YAP. 
 
En limitant la précipitation différentielle des deux cations métalliques, la redissolution du précurseur 











2. Décomposition de l’agent précipitant 
 
Lors de l’ouverture d’un nouveau pot d’AHC, la synthèse de YAG sans phases secondaires est réalisée 
à pH = 8, c’est-à-dire sans modification du pH initial. Lorsque les synthèses sont effectuées à l’aide 
d’un AHC « ancien », le pH de la solution d’AHC doit systématiquement être abaissé à pH = 7,3. 
L’AHC se décompose probablement au contact de l’air, à la température ambiante. Cette 
décomposition partielle est un point important à considérer pour le succès de la synthèse et pourtant, 
nous n’avons pas trouvé de travaux en traitant dans la littérature. Diverses analyses ont été réalisées 
sur l’AHC pour comprendre ses mécanismes de décomposition.  
 
Tout d’abord, le dosage de l’AHC (1,5 M) provenant d’un pot « neuf » et d’un pot « ancien » par de la 
soude a été réalisé ; il conduit à des courbes qui ne se superposent pas (figure 55). 
 
  
Figure 55 : Dosage par la soude d'un pot "neuf" d'AHC et d'un pot "ancien" pour VAHC = 160 mL et [AHC] = 1,5 M 
 
Dans les deux cas, un seul saut de pH est observé ; en effet, les acidités de NH4+ et HCO3- étant 
proches, ces deux ions sont dosés simultanément. 
 

h + + h → 
h + h          (20) 
hi + h → i + h         (21) 
 
Il apparait que la quantité du composé mixte (NH4+ + HCO3-) est plus faible dans le pot « ancien » 
mais cette expérience ne nous dit pas quelle espèce, NH4+ et/ou HCO3-, est en défaut.  
 
L’évolution d’une masse donnée d’AHC, laissée à l’air ambiant, a ensuite été étudiée. Elle diminue 
linéairement avec le temps (figure 56). La température et le degré d’hygrométrie de l’air au moment 
de la mesure ont également été relevés, tout comme la masse d’une coupelle de référence pour 
éliminer un éventuel effet de déviation de la balance. 





Figure 56 : Perte de masse d'une poudre d'AHC laissée à l'air libre en fonction du temps,  
de la température et du degré d’hygrométrie 
 
L’analyse de la phase gazeuse dégagée au cours de la mesure par spectrométrie de masse a montré 
qu’à la température ambiante, et sous faible pression partielle d’air, de l’ammoniaque NH3, du CO2 et 
de l’H2O s’étaient dégagés (figure 57). 
 
 
Figure 57 : Spectrométrie de masse de la phase gazeuse d’AHC sous pression partielle d'air à température ambiante 
 
L’AHC se décomposerait sous air, à température ambiante, en absorbant CO2 et H2O pour former de 
l’acide carbonique H2CO3. 
 

h hi	(/) +h	(v) + i	(v) → 
h	(v) + 2hi	/      (22) 
hi	/ ⇋	h	v  i	v         (23) 
 
 




3. Evolution du précurseur de YAG au cours de la 
calcination 
 
Le pH joue un rôle non seulement sur la pureté du YAG (présence ou non de phases secondaires) mais 
également sur la composition chimique du précurseur. La perte de masse mesurée lors de la 
décomposition du précurseur de YAG diffère en effet de celle observée par Li et al. [80] alors que le 
protocole de synthèse défini dans cette thèse est inspiré de ses travaux. Cette perte de masse est 10 % 
plus faible d’une part et se termine à 1050 °C au lieu de 900 °C d’autre part. 
 
La décomposition du précurseur de YAG au cours de la calcination a donc été étudiée en menant en 
parallèle les analyses suivantes :  
 
- une analyse des phases cristallisées par DRX (figure 41), 
- une analyse par spectrométrie infrarouge à transformée de Fourier (FTIR) (figures 58), 
- une analyse thermique par ATG-ATD couplée à une spectrométrie infrarouge (figure 59). 
 
Dans le paragraphe B.II.3., l’analyse par DRX au cours de la calcination a mis en évidence la 
formation d’une phase intermédiaire, le YAP, à 900 °C. Cette phase se transforme totalement en YAG 
à partir de 1050 °C. La synthèse de YAG n’est donc pas directe contrairement à ce que Li et al. [80] 
avaient observé. 
 
La formation d’une phase secondaire au cours de la calcination doit être associée à une évolution des 
groupements chimiques présents dans le précurseur de YAG. L’analyse par FTIR (Bruker Tensor 27) 
(figure 58) a été effectuée sur des échantillons provenant d’un même précurseur de YAG synthétisé 
avec de l’AHC « ancien » et calciné à différentes températures pendant 1 min et à 1100 °C pendant 10 
min. Les échantillons ont été préparés en formant des pastilles composées d’un mélange de 10 mg 
d’échantillon et 100 mg de KBr. 





Figure 58 : Spectres infrarouge d'un précurseur de YAG non calciné et de précurseurs calcinés pendant 1 min à 900 °C et 
1000 °C et pendant 10 min à 1100 °C 
  
Pour un précurseur de YAG non calciné, plusieurs bandes de vibration sont observées sur le spectre 
infrarouge. Les larges bandes à 3444 cm-1 et 1640 cm-1 sont attribuées aux vibrations des liaisons O-H. 
Les bandes à 860 cm-1 et 1430 cm-1 correspondent aux groupements carbonate CO32-. La bande à 
1520 cm-1 est attribué au groupement ammonium NH4+. L’intensité de ces bandes diminue 
progressivement avec la température de calcination pour disparaitre à 1100 °C. Dans le cas du 
précurseur calciné 1 h à 1100 °C, de nouvelles bandes apparaissent dans la région 400-1000 cm-1 
caractéristiques des liaisons métal-oxygène Al-O et Y-O. Les bandes à 740 et 810 cm-1 correspondent 
aux vibrations de l’octaèdre AlO6. Les bandes à 470 et 440 cm-1 correspondent aux vibrations 
d’élongation du tétraèdre AlO4. Finalement les bandes à 700, 590 et 530 cm-1 sont attribuées aux 
liaisons Y-O. La bande à 2360 cm-1 correspond à la différence de CO2 présent dans l’atmosphère, entre 
la mesure de référence et la mesure de l’échantillon. 
 
La spectrométrie IR (Brucker) couplée l’ATG-ATD (STA 449C, Netzsch) a permis d’identifier les 
espèces gazeuses se dégageant lors de la calcination : NH3, CO2 et H2O, ainsi que les températures 
auxquelles ces dégagements ont lieu (figure 59). 





Figure 59 : Spectres IR enregistrés à différentes températures lors de l’analyse ATG d’un précurseur de YAG 
 
Le premier pic endothermique, observé à 135 °C sur la courbe ATD (figure 37), qui correspond à une 
perte de masse ∆m ≈ 10 % est associé à la perte des groupements NH3 et à la déshydratation du 
système. Dans le domaine de température 200 – 850 °C, la perte de masse ∆m ≈ 17 % est attribuée à 
l’élimination des groupements OH- et CO32-. Le pic exothermique à 1057 °C, attribué à la formation de 
YAG, est associé à une perte de masse ∆m ≈ 3 % qui correspond à un dégagement gazeux de CO2 et 
d’H2O.  
 
D’après la littérature [80], les précipités d’aluminium et d’yttrium peuvent prendre différentes 
formes : 
- NH AlOHCOM, AlOOHM, AlOHCOM pour l’aluminium  
- YCO. 2,7HOM, YOHCOM pour l’yttrium.  
 
Le précurseur de YAG est certainement composé d’un mélange de ces espèces. 
 
Après calcination à 900°C, 3NH4Al(OH)2CO3 et Y(OH)CO3 + Y2(CO3)3.2,7H2O réagissent entre eux 
pour former la phase YAP. La réaction produit un dégagement gazeux de CO2, H2O et NH3. 
L’aluminium restant est présent dans une phase amorphe sous forme AlOOH et AlOHCO3. 
 
NH AlOHCOM 	+ 	AlOOH(M) 	+ 	AlOHCO(M) 	+ 	Y(CO). 2,7HO(M) 	+ 	YOHCO(M)
→ 	3YAlO(M) + 	AlOOH(M) + AlOHCO(M) + 	7CO(R) + 7,7HO(R) + 3NH(R)     (24) 
 
 




Finalement, vers 1057°C, la phase YAP réagit avec la phase amorphe composée des deux hydroxydes 
d’aluminium pour former la phase YAG. 
 
3YAlOM 	+ 	AlOOH(M) 	+ 	AlOHCO(M) 	→	YAl#O	M 	 	HOR 	 	COR    (25)	
 
La réaction produit un dégagement gazeux de H2O et CO2. 
 
L’étude des mécanismes réactionnels a mis en évidence l’influence du pH de réaction sur la formation 
de phases secondaires après calcination. En effet, un pH de synthèse trop élevé (> 7,4) entraine une 
dissolution partielle du précurseur d’aluminium et donc la formation de phases secondaires appauvries 
en aluminium (Y2O3 et YAM). Il est donc nécessaire de contrôler rigoureusement le pH tout au long 
de la synthèse. L’étude de la décomposition thermique du précurseur obtenu après précipitation révèle 
la formation d’une phase intermédiaire au cours de la calcination, le YAP. Du YAG pur est finalement 
obtenu à partir de 1100 °C. 
 
 
C. Caractéristiques de la poudre synthétisée 
 
Les travaux menés dans la partie B ont permis de déterminer un protocole de synthèse conduisant à la 
production de YAG sans phases secondaires. La précipitation doit avoir lieu à pH = 7,3 et le 
précurseur de YAG ainsi obtenu doit ensuite être calciné 1 h à 1100 °C. Les lots de poudre (à raison de 
1,5 g par synthèse), destinés à être frittés dans le chapitre suivant, ont été plus finement caractérisés. 
Dans un premier temps, la poudre synthétisée a été observée par microscopie électronique en 
transmission (HT JEOL-JEM 2100) (figure 60). 
 
  
Figure 60 : Images MET d'une poudre de YAG synthétisée à pH=7,3 et calcinée pendant 1 h à 1100 °C 
 




La répartition en taille des particules est homogène et comprise entre 40 et 80 nm, les particules sont 
peu agglomérées. Un début de frittage est toutefois observé avec l’apparition de « cous » entre les 
particules élémentaires. 
 
L’analyse EDS (Princeton Gamma Tech, Avalon) révèle la composition chimique élémentaire 
suivante (tableau 19) :  
 
 Y Al O Mg 
Expérimental (%at) 17 22 61 traces 
Théorique (%at) 15 25 60 0 
 
Tableau 19 : Analyse EDS d'une poudre synthétisée à pH=7,3 et calcinée pendant 1 h à 1100 °C 
 
La composition chimique déterminée par EDS, à l’incertitude de mesure près, correspond aux valeurs 
théoriques pour le YAG. Cependant, l’analyse met en avant la présence de magnésium (Mg) à l’état de 
traces. Des analyses EDS  ont donc été menées sur les sels métalliques et l’agent précipitant afin d’en 
déterminer l’origine (figure 61). 
 
Figure 61 : Analyse EDS de l’agent précipitant NH4HCO3 et des sels métalliques Al(NO3)3.9H2O et Y(NO3)3.6H2O 
 
Les analyses EDS menées sur les sels métalliques ne révèlent aucune pollution par du Mg. En 
revanche, la présence de calcium dans le nitrate d’aluminium a été identifiée. L’agent précipitant 
contient du Mg.  
 
La présence d’impuretés dans la poudre peut entrainer la formation de centres colorés après frittage. 
Mais ces impuretés peuvent également former des phases secondaires. Des poudres synthétisées avec 
de l’AHC de pureté analytique ont été frittées par SPS. Les céramiques obtenues étaient transparentes 
avec des zones blanches. Ces zones blanches correspondent à des zones où la lumière est fortement 
diffusée. La microstructure à l’intérieure de ces zones a donc été observée par MEB (figure 62).  






Figure 62 : Images MEB d’une céramique de YAG élaborée à partir de poudre synthétisée 
 
Les observations microstructurales révèlent la présence d’une phase secondaire, apparaissant sombre. 
Des cartographies EDS ont donc été réalisées à l’intérieur de cette phase sombre afin d’en déterminer 
sa nature (figure 63). 
 
 
Figure 63 : Analyse EDS de différentes espèces (Mg, O, Al, Y et C) d’une céramique frittée à partir de poudre synthétisée  
 
Les analyses révèlent la présence d’une phase secondaire composée de magnésium, d’aluminium et 
d’oxygène. Ceci laisse penser à la formation d’une phase de type spinelle MgAl2O4. Dans la suite de 










Une analyse par microdiffraction a également été réalisée par MET (figure 64). 
 
 
Figure 64 : Cliché de microdiffraction d'une poudre de YAG synthétisée à pH=7,3 et calcinée pendant 1 h à 1100°C 
 
En indexant les différentes familles de plans (hkl), le paramètre de maille a été calculé à l’aide de la 
relation suivante pour les structures cubiques : 
 
yz = &√|*+}*+~*           (26) 
 
Sur le cliché de microdiffraction, seules les familles de plans (hkl) correspondant à la structure 
cristallographique du YAG sont indexées. Le paramètre de maille déterminé expérimentalement, 
aexp = 12,0092 Å, est très proche du paramètre de maille théorique du YAG, aYAG = 12,0089 Å, donné 
dans la fiche ICDD 00-033-040 et de groupe d’espace Ia-3d. 
 
En vue de comparer le spectre relatif à une poudre de YAG synthétisée et celui obtenu sur un 
monocristal de YAG, une analyse FTIR a été réalisée (figure 65). 
 
 
Figure 65 : Spectres infrarouge d’un monocristal de YAG et d’une poudre de YAG synthétisée à pH=7,3  
et calcinée pendant 1 h à 1100 °C 




Les spectres IR du monocristal et de la poudre synthétisée se superposent dans la région 400 -
1000 cm-1, ce qui confirme la formation de YAG. Les bandes correspondant aux liaisons Al-O, Y-O et 
Y-O-Al sont absorbées aux mêmes longueurs d’onde. Le pic observé à 2360 cm-1 correspond au CO2 
atmosphérique. 
 
Les caractéristiques microstructurales de la poudre synthétisée ont été comparées à des poudres 
commerciales produites par les sociétés Baikowski [111] et Nanocerox [112] (tableau 20). Les 
données concernant la poudre Nanocerox ont été relevées d’après le fournisseur. 
 




9,4 20 30 
ØBET (nm) 140 66 43 
MEB 
   
ØMEB (nm) 180 Pas d’information 30-50 
ØDRX (nm) 95 49 
 
Tableau 20 : Comparaison des caractéristiques microstructurales de la poudre de YAG synthétisée  
et de poudres commerciales 
 
Il apparait que les grains sont plutôt monocristallins dans la poudre synthétisée et polycristallins pour 
la poudre Baikowski. La poudre synthétisée présente une microstructure proche de celle proposée par 
la société Nanocerox à savoir une surface spécifique élevée associée à une taille de particules 
inférieure à 100 nm. Même si les caractéristiques microstructurales de la poudre proposée par 
Nanocerox sont plus proches de celles de la poudre synthétisée dans cette étude, c’est la poudre 
proposée par Baikowski qui a été retenue compte-tenu de son coût. En effet, 1 kg de YAG pur 











D. Dopage du YAG par l’erbium 
 
A notre connaissance, d’après la littérature, les différents travaux concernant la synthèse de YAG dopé 
par des lanthanides n’ont pas abordé la quantification du taux de dopage après synthèse. L’hypothèse 
considérée est que l’ensemble des ions lanthanides introduits au départ dans la solution sous forme de 
sels (nitrates, chlorures, etc.) se substituent à l’yttrium dans la structure du YAG. Dans cette étude, 
nous avons cherché à quantifier le taux d’erbium réellement présent dans la structure après synthèse 
par différentes techniques. 
 
 
I. Influence de l’addition d’erbium sur les conditions de 
synthèse 
 
Le dopage à l’erbium a été réalisé en remplaçant une partie du nitrate d’yttrium par du nitrate 
d’erbium pentahydraté Er(NO3)3.5H2O (Reacton 99.99 %, Alfa-Aesar) dans la solution initiale 
contenant les sels métalliques. Comme expliqué dans le chapitre I paragraphe C.II.2., le dopage est 
réalisé par substitution, les ions erbium remplaçant les ions yttrium dans la structure cristallographique 
du YAG. 
 
La synthèse chimique établie au paragraphe B. de ce chapitre n’a pas été modifiée, seule la 
concentration en yttrium a été adaptée compte-tenu de la substitution des ions Y3+ par les ions Er3+. 
Dans un premier temps, l’influence de la substitution d’une partie du sel d’yttrium par le sel d’erbium 
en vue du dopage a été étudiée pour différents taux d’addition : 0,5 ; 5 ; 20 et 50 % at. (par rapport à la 
quantité d’atomes d’yttrium présents dans le YAG).  
 
Les poudres obtenues après une calcination de 1 h à 1100 °C ont été caractérisées par DRX en 
présence d’une poudre standard de cuivre afin de rendre compte du déplacement éventuel des pics de 
diffraction associé à la substitution de Y3+ par Er3+ (figure 66). 
 





Figure 66 : Diffractogrammes RX de poudres de YAG dopées avec une quantité croissante d’erbium : 0,5 ; 5 ; 20 et 50 %at. 
et calcinées pendant une heure à 1100°C en présence de cuivre 
 
Quel que soit le taux de dopage utilisé, seule la phase YAG est indexée sur les diffractogrammes de la 
figure 66 ; le dopage par l’ion erbium ne semble donc pas modifier les conditions de synthèse 
permettant la formation de la phase YAG. Par conséquent, les conditions opératoires définies dans le 
paragraphe B. ne seront pas modifiées dans la suite de l’étude.  
 
Les conditions de synthèses mises en place dans la partie B.II. sont donc applicables pour une synthèse 
avec dopage à l’erbium. Afin de quantifier les ions erbium présents dans la structure du YAG et de 
vérifier le taux de dopage, plusieurs techniques de caractérisation ont été testées. 
 
 
II. Présence d’erbium et détermination du taux de dopage 
 
Un décalage de quelques millièmes de degrés de la position des pics de diffraction des rayons X peut 
être attendu entre le YAG pur et le YAG dopé Er en raison de la variation du paramètre de maille 
associée à la substitution d’un ion Y3+ par un ion Er3+ dans la structure cristalline du YAG du fait de 
leur différence de rayon ionique (figure 67). Les rayons ioniques des atomes d’yttrium et des atomes 
d’erbium sont respectivement de 1,8 Ǻ et 1,75 Ǻ d’après la table établie par J.C.Slater [113].  
 





Figure 67 : Décalage des pics de diffraction en fonction du type de défaut, insertion ou substitution, dans la maille 
cristalline [114] 
 
Ce décalage, observé pour des poudres avec différents taux de dopage : 0,5%, 5 %, 20 % et 50 %, a été 
comparé au décalage du pic de référence du cuivre (figure 68). 
 
 
Figure 68 : Variation de la position des pics de diffraction (111) du cuivre et (420) du YAG en fonction du taux de dopage 
 
L’erreur sur le décalage des pics du cuivre a été prise en compte à l’aide du logiciel Topas. Malgré 
tout, le décalage des pics de diffraction du YAG n’est observable que pour un taux de substitution 
> 20 %. En effet, la différence de rayon atomique entre l’yttrium et l’erbium étant très faible (0,05 Å), 
les incertitudes de mesure liées à la technique ne permettent pas d’observer une variation de paramètre 
de maille. Ainsi il n’est pas envisageable d’utiliser la DRX pour déterminer les ions Er3+ associés à un 
taux de dopage de 0,5 % au sein de la structure cristalline. Compte-tenu de la difficulté à observer un 
décalage des pics avec de faibles taux de substitution d’Er, la spectrométrie XPS a été testée. 
 
Des analyses XPS (Spectrométrie photoélectronique X, Versaprobe 5000, PHI) ont donc été réalisées 
sur des poudres dopées afin d’estimer la proportion d’erbium présente au sein de la poudre (figure 69). 
Une source monochromatée Al Kα (1486,7 eV d’énergie) a été utilisée avec des énergies de passage 
de 100 eV pour le spectre. Le vide limite dans la chambre d’analyse est de l’ordre de 8.10-8 Pa. De 
plus, un système de neutralisation permet de compenser les effets de charge. 





Figure 69 : Position des pics majeurs associés à la présence d’erbium, d’yttrium, d’aluminium et d’oxygène  
sur des spectres XPS de poudres Er:YAG dopées 0,5 ; 5 ; 20 et 50 % et calcinées pendant 1 h à 1100 °C 
 
Le spectre caractéristique de l’Er:YAG dopé à 0,5 % présenté figure 69 permet d’identifier les 
énergies des différents éléments présents dans la structure du YAG : yttrium, aluminium et oxygène. 
Cependant, aucun pic de photoélectrons correspondant à l’erbium n’a pu être mis en évidence pour 
cette concentration. 
 
Pour les poudres dopées à 5, 20 et 50 %, la détermination du taux de dopage est possible en comparant 
le ratio Y:Al des échantillons, calculé à partir des concentrations mesurées en Y et Al, avec le ratio 
Y:Al théorique pour différents taux de dopage. Le pic de photoélectron M4VV de l’erbium est proche 
du pic 4s de l’yttrium ce qui rend plus incertain la mesure de l’aire du pic. Le pic M5VV n’est pas non 
plus exploitable car dans cette gamme d’énergie (74-119 eV) peuvent apparaitre des pics de 
l’aluminium (plasmons de surface ou de volume). En revanche, l’intensité du pic correspondant à la 
transition M45N45N45 a permis de déterminer les valeurs du rapport Y:Al pour les différents taux de 
dopage (tableau 21). 
Dopage Formule Ratio Y:Al théorique 
Concentrations 
Y              Al              O 
Ratio Y:Al 
expérimental 
5 % Er0.15 Y2.85 Al5 O12 0,57 12,3% 21,7% 66% 0,567 
20 % Er0.6 Y2.4 Al5 O12 0,48 10,7% 22,6% 66,8% 0,473 
50 % Er1.5 Y1.5 Al5 O12 0,3 6,7% 24,6% 68,7% 0,272 
 
Tableau 21 : Comparaison des ratios Y:Al expérimentaux et théoriques des poudres de YAG dopées 5, 20 et 50 % 
 
Les valeurs expérimentales du ratio Y:Al calculées d’après les concentrations mesurées sont très 
proches des valeurs théoriques. L’analyse par DRX ne mettant en évidence que la phase YAG, il 
semble donc que les ions erbium se sont substitués aux ions yttrium dans la structure du YAG. 




L’intensité des pics de photoélectrons M45N45N45 de l’erbium a été tracée en fonction du taux de 
dopage (figure 70). 
 
Figure 70 : Evolution de l'intensité mesurée pour la transition M45N45N45 (a) en fonction de la concentration en Er 
 
L’intensité des pics de photoélectrons est linéairement proportionnelle à la concentration en ions 
erbium. Il est donc possible d’estimer la concentration en erbium d’après l’intensité des pics à partir de 
la courbe d’étalonnage déterminée pour les poudres dopées à 5, 20 et 50 %at. 
 
Ainsi, pour une concentration de 0,5 %at. d’erbium, l’intensité de la transition M45N45N45 de l’erbium 
calculée d’après la courbe est si faible qu’elle est confondue dans le bruit de fond de la mesure. Il n’est 
donc pas possible de déterminer un si faible taux de dopage par cette technique. 
 
Parallèlement aux techniques déjà envisagées, il a été décidé de tester la spectrométrie Raman 
(Renishaw, inVia, 633 nm laser He-Ne et 785 nm diode laser) qui est une technique complémentaire à 
la DRX et qui permet d’avoir des informations sur le motif chimique d’un échantillon. 
 
Dans un premier temps, les spectres Raman, obtenus entre 100 et 1000 cm-1, permettent de comparer 
la structure du YAG de la poudre synthétisée avec la poudre commerciale (figure 71). 
 
Figure 71 : Spectres Raman des poudres de YAG commerciale et synthétisée 


































Pour la poudre commerciale, les pics (*) observés à 160, 220, 260, 300, 340, 370, 400, 550, 700, 720, 
780 et 860 cm-1 sont caractéristiques du YAG [115-118]. Les pics du YAG synthétisés sont moins 
intenses et plus larges du fait de la faible taille des cristallites par rapport à celle du YAG commercial 
[116].  
 
Afin de mettre en évidence la présence d’erbium dans la poudre, des analyses sur un domaine spectral 
plus large ont été réalisées (figure 72). 
 
Figure 72 : Spectre d'émission Raman des trois poudres : YAG commercial, YAG synthétisé et Er:YAG synthétisé 
 
Le spectre correspondant à l’Er:YAG présente des pics de photoluminescence entre 2000 et 3250 cm-1, 
caractéristiques de la présence d’erbium [119].  
 
Il n’est pas rare d’observer de la photoluminescence même lorsque les échantillons ne contiennent a 
priori pas de terres-rares car il suffit qu’ils soient à l’état de traces ; comme c’est le cas par exemple du 
YAG commercial et de la poudre synthétisée non dopée. Des pics de photoluminescence sont en effet 
observés entre 1200 et 2250 cm-1 pour les poudres de YAG commerciale et synthétisée, ils sont 
significatifs de la présence de néodyme dans l’échantillon [120]. Leur intensité est plus faible dans le 
cas du YAG synthétisé que dans le cas du YAG commercial. L’impureté de néodyme n’est pas 
indiquée sur la fiche technique du YAG commercial ni dans celle des sels nitrates utilisés pour la 
synthèse. Dans les deux cas, leur intensité est bien plus faible que dans le cas du dopage à l’erbium. 
 
La forte photoluminescence présente dans la poudre YAG dopé Erbium met en évidence la présence 
des ions erbium dans la structure du YAG en substitution des ions yttrium. Cependant cette méthode 
ne permet pas de quantifier ce taux de dopage.  
 
 




Le couplage des différentes techniques de caractérisation n’ont pas permis de quantifier le taux 
d’erbium réellement présent dans la structure. L’utilisation de techniques plus avancées comme la 
diffraction des neutrons pourrait éventuellement permettre cette quantification pour de faibles taux de 
dopage. Néanmoins, il a été mis en évidence la présence d’erbium dans la structure grâce à la 
spectrométrie Raman. L’analyse par diffraction des rayons X a également révélé la présence de la 
phase YAG uniquement, et ce, même pour de forts taux de dopage (50 %at) mettant en évidence la 








L’étude et l’optimisation des paramètres ainsi que la compréhension des mécanismes réactionnels mis 
en jeu à chaque étape de la synthèse ont permis de définir un protocole opératoire pour la production 
de poudre de YAG pur, sans phases secondaires, peu agglomérée et avec une taille de particules fine. 
Ce protocole est présenté figure 73. 
 
Figure 73 : Protocole opératoire de synthèse de YAG pur et nanométrique par co-précipitation 
 
La maitrise de la variation du pH est un point clé permettant la production de poudre pure, sans phases 
secondaires ; sa valeur ne doit pas dépasser 7,4 tout au long de la synthèse. La poudre de YAG ainsi 
obtenue présente une taille moyenne de particules d’environ 50 nm avec une surface spécifique 
d’environ 50 m²/g. Ce protocole opératoire a été appliqué à la synthèse de YAG dopé erbium.  
 
La présence d’erbium dans la structure du YAG pour la poudre dopée a été mise en évidence par 
photoluminescence en spectrométrie Raman, cependant en raison du faible taux de dopage (0,5 %at.), 
les différentes analyses menées n’ont pas permis de le quantifier.  
 
La synthèse de YAG par co-précipitation développée dans ce chapitre ne permet pas la production de 
poudre en quantité suffisante pour mener une étude paramétrique complète de frittage SPS. Pour la 
suite de cette étude, il a été décidé de réaliser cette étude paramétrique à partir de la poudre 
























Le dernier chapitre est consacré à la consolidation de poudres de YAG par frittage SPS. Dans une 
première partie bibliographique, le principe du fonctionnement du SPS est décrit ainsi que les 
principaux paramètres à prendre en compte pour obtenir des comprimés de densité élevée (> 99 %) et 
à microstructure contrôlée.  La quantité de poudre produite par voie chimique n’étant pas suffisante 
pour conduire une étude paramétrique, l’optimisation des paramètres de frittage pour l’obtention de la 
transparence a été réalisée à partir d’une poudre commerciale produite par la société Baikowski. Dans 
un premier temps, l’étude paramétrique a été menée, sans puis avec ajout d’une aide au frittage, pour 
des échantillons de diamètre 30 mm et d’épaisseur 3 mm. Les conditions SPS ainsi définies pour 
obtenir la transparence à partir de la poudre commerciale Baikowski ont ensuite été transposées aux 
poudres de YAG pur et dopé à l’erbium synthétisées dans cette étude. Des échantillons de dimensions 
plus importantes (épaisseur 6 mm puis diamètre 60 mm) ont également été élaborées à partir de poudre 
commerciale Baikowsi.  
 
 






I. Présentation de la technologie SPS (Spark Plasma Sintering) 
 
La technologie SPS, également appelée FAST (Field Activated Sintering Technique), est une méthode 
de frittage dite « non-conventionnelle » permettant de densifier des matériaux pulvérulents, sans ajout 
d’additifs. Le frittage SPS permet de consolider tous types de matériaux (céramique, métal, polymère 
ou composite) quelle que soit leur état d’organisation (cristallisé, amorphe ou vitreux), il permet 
également de réaliser des assemblages homogènes ou hétérogènes (figure 74) [121].  
 
 
Figure 74 : Différents matériaux pouvant être densifiés par frittage flash [121] 
 
Le principe de fonctionnement du procédé SPS repose sur la combinaison d’une force de compaction 
uniaxiale (de 50 à 250 kN) et d’un courant électrique pulsé (de 5 à 60 kA). La poudre à fritter est mise 
en place entre des pistons dans une matrice, qui est ensuite placée entre des spacers généralement en 
graphite. L’application du courant électrique et de la charge est effectuée au niveau des spacers via les 
pistons de compression qui font également office d’électrodes. Le schéma de fonctionnement du SPS 
est représenté figure 75. 
 





Figure 75 : Schéma de fonctionnement du SPS (d’après [122]) 
 
Les outils de frittage SPS sont constitués d’une matrice et de pistons souvent en graphite mais ils 
peuvent également être en d’autres matériaux tels qu’en acier ou en carbures ultradurs (de type WC-
Co). L’utilisation du graphite permet d’atteindre des températures de l’ordre de 2000 °C et des 
pressions uniaxiales pouvant aller jusqu’à 100 MPa. En revanche, l’usage de matrices en acier ou en 
carbure limite les températures de frittage mais permet d’atteindre des pressions plus élevées 
(≈ 500 MPa).  
 
Le frittage peut être effectué sous vide secondaire, sous atmosphère neutre (argon, azote), réductrice 
(hydrogène), voire légèrement oxydante si les outillages envisagés le permettent.  
 
 
II. Rôle du courant 
 
Le chauffage est basé sur le principe de l’effet Joule. Un courant de forte intensité (5 - 60 kA) et de 
basse tension (6 à 10 V) (continu pulsé ou alternatif), appliqué via les électrodes par une série de trains 
d’impulsions, permet de générer un chauffage par effet Joule [123]. En fonction de la nature des 
matériaux à densifier, ce courant passe à la fois dans la matrice et dans l’échantillon dans le cas d’un 
matériau conducteur ou seulement dans la matrice dans le cas d’un matériau isolant. 
 
La modélisation de la densité de courant au cours du frittage SPS dans le cas d’un matériau isolant et 
dans le cas d’un matériau conducteur est représentée figure 76. 
 






Figure 76 : Modélisation de la densité de courant au cours d’un frittage SPS mené dans le cas d'un matériau isolant 
l'alumine (a) et d'un matériau conducteur le cuivre (b) [123] 
 
Dans le cas d’un matériau isolant, ici l’alumine (a), les lignes de courant traversent les pistons et la 
matrice entrainant un chauffage « indirect » de l’échantillon. La résistivité électrique de l’alumine 
(1014 Ω.cm) étant largement supérieure à celle de la matrice en graphite (1,6.10-3 Ω.cm) [124], le 
passage du courant s’effectue d’un piston à l’autre via la matrice. L’intensité du courant appliqué 
dépendra principalement de la résistivité du matériau composant la matrice et les pistons. Dans le cas 
d’un matériau conducteur, ici le cuivre (b), les lignes de courant traversent l’échantillon entrainant 
un chauffage « direct » de l’échantillon par son propre effet Joule. 
 
Les inventeurs de la technologie SPS [125] ont attribué ces capacités de frittage à la production d’un 
arc ou d’une décharge plasma entre les grains de particules d’où le nom de la technique (figure 77).  
 
 
Figure 77 : Mécanismes mis en jeu au cours du frittage SPS [126] 
 
 




Actuellement, les mécanismes mis en jeu au cours du frittage SPS d’un matériau conducteur peuvent 
être décrits suivant 4 étapes [127] : 
 
- la première étape est la formation d’un plasma entre les particules due à la décharge 
électrique provoquée par des pulses de courant continu. 
 
- la deuxième étape est l’échauffement dû au plasma : la décharge électrique entre les 
particules entraine un échauffement local de leur surface pouvant atteindre quelques milliers 
de degrés. Les impuretés de surface peuvent alors être vaporisées, la surface des particules 
peut fondre localement, créant ainsi des ponts entre les particules. 
 
- la troisième étape est le chauffage par effet Joule : au cours de cette étape, le courant 
électrique peut passer à travers les ponts formés entre les particules provoquant une élévation 
de la température au niveau du pont qui favorise la diffusion des atomes. 
 
- la dernière étape est la déformation plastique. Avec l’augmentation de la température, le 
matériau devient plus ductile et subit une déformation plastique sous l’effet de la charge. La 
déformation plastique combinée à la diffusion des espèces permet la densification du 
matériau. Dans le cas de matériaux céramiques, l’approche énoncée comme la déformation 
plastique est en réalité plus proche d’un comportement de déformation visqueuse ou d’un 
solide de Bingham (solide visco-plastique, rigide à faible contrainte et devenant visqueux à 
partir d’un certain seuil de contrainte) [128].  
 
Cependant, Guillon et al. [129] ont mis en évidence que dans le cas d’une céramique isolante, les 
mécanismes mis en jeu au cours du frittage SPS sont identiques à ceux rencontrés en frittage HP (Hot 
Pressing). Les valeurs des énergies d’activation étant semblables, la densification se fait par diffusion 
aux joints de grains ; la croissance des grains à haute température est également comparable. Il n’y 
aurait donc pas un effet spécifique à l’utilisation d’un courant électrique lors du frittage SPS de 
céramiques isolantes. 
 
A l’heure actuelle, les mécanismes mis en jeu lors du frittage SPS de matériaux isolants, conducteurs, 
ou semi-conducteurs, ne sont pas encore totalement élucidés. Très peu d’éléments permettent à ce jour 
de justifier de la création d’un plasma ou d’étincelles lors du frittage [130].  
 
Le frittage naturel, sans contrainte mécanique, ne permet pas de densifier facilement toutes les 
céramiques. L’intérêt d’appliquer une charge au cours du frittage est d’accélérer la cinétique de 
densification, de limiter la croissance des grains et de mieux fritter les céramiques les plus réfractaires. 




L’action simultanée de la température et de la charge permet de fritter plus facilement les céramiques 
grâce à des mécanismes comme le réarrangement et parfois même la fracture des grains, la 
déformation plastique et l’amélioration de la diffusion ; la charge ajoute une force motrice 
significative au frittage.  
 
Demuynck et al. [131] ont comparé l’évolution de la densité finale entre une compaction uniaxiale 
HPR (Hot Pressing under Resistive heating conditions), une compaction uniaxiale HPI (Hot Pressing 
under Inductive heating conditions) et une compaction uniaxiale associée à une stimulation électrique 
(SPS) pour différentes rampes de montée en température. L’étude a été réalisée dans le cas du frittage 
d’une alumine commerciale possédant une taille de particules d’environ 0,45 µm (figure 78).  
 
 
Figure 78 : Densités relatives d'échantillons frittés par HPR, HPI et SPS à 1300 °C pendant 6 min sous une pression de 
16 MPa et suivant différentes vitesses de montée en température comprises entre 10 et 100 °C/min [131] 
 
Le frittage de l’alumine par compaction uniaxiale (HPR ou HPI) permet d’obtenir des échantillons 
massifs présentant une densité comprise entre 67 et 72 %. Dans le cas du frittage SPS, les densités 
atteintes sont de l’ordre de 90 %. Cette étude a permis de mettre en évidence l’avantage d’un 
chauffage « interne » (chauffage direct de la matrice par effet Joule) qui permet un meilleur transfert 
de chaleur à l’échantillon comparé à un chauffage « externe » (chauffage indirect de la matrice par 
convection et induction).  
 
Le frittage sous charge, qu’il soit isostatique comme dans le cas du HIP (Hot Isostatic Pressing) ou 
uniaxial dans le cas du Hot Pressing (HP) ou du SPS, permet d’obtenir des microstructures fines et 
homogènes pour des températures de traitement inférieures au frittage naturel [130, 132].  
 
L’utilisation de la technologie SPS permet une consolidation à des températures plus faibles (quelques 
centaines de degrés moins élevées) et surtout des temps de maintien significativement plus courts (de 
l’ordre de quelques minutes) que lors de l’utilisation de méthodes conventionnelles (de l’ordre de 
quelques heures) [122, 130, 133, 134]. 




III. Elaboration de céramiques transparentes par SPS 
 
1. Cahier des charges pour obtenir la transparence 
 
Les deux principaux paramètres microstructuraux à considérer pour l’obtention de céramiques 
transparentes sont le taux de porosité résiduel, la taille des pores et la taille des grains.  
 
Boulesteix et al. [12, 54] ont montré que le taux de porosité doit être inférieur à 0,1 % pour obtenir la 
transparence et inférieur à 0,001 % pour obtenir une qualité optique laser. Le passage de la lumière à 
travers les pores entraine sa diffusion et une perte de transmission. La taille des pores doit être 
nettement inférieure à la longueur d’onde afin de limiter ces effets. D’après la théorie de Mie, la 
porosité résiduelle ayant un diamètre inférieur à 100 nm n’affecte pas la transmission pour les 
longueurs d’onde λ > 1000 nm (domaine IR) mais la détériore pour des longueurs d’ondes inférieures 
(domaine visible).  
 
Au niveau de la taille des grains, deux cas sont à distinguer en fonction de la structure cristalline du 
matériau [135] :  
 
- Les matériaux de structure non-cubique tels que SiO2 et Al2O3 sont anisotropes. La 
biréfringence du matériau entraine des pertes de transmission puisque les grains ont des 
orientations cristallographiques différentes et donc des indices de réfraction différents. Un 
moyen de limiter ces pertes est de garder une taille de grains petite par rapport à la longueur 
d’onde comme cela a été démontré théoriquement et expérimentalement dans le cas de Al2O3 
[136]. 
- Les matériaux cubiques tels que YAG, Y2O3, MgAl2O4 et Lu2O3 ont une structure isotrope. 
Dans ce cas, une croissance de grains plus importante est préférée afin de limiter les pertes de 
transmission dues au passage de la lumière à travers les joints de grains. 
 
Dans la suite de cette étude bibliographique, seules les conditions de frittage pour obtenir des 
céramiques transparentes à partir de matériaux cubiques seront présentées, en fonction du cycle 










2. Influence du cycle thermique 
  
Le cycle thermique est défini par la température de frittage, le temps de maintien à cette température 
ainsi que la rampe de montée en température voire la vitesse de refroidissement. 
 
Morita et al. [137] ont montré l’influence du cycle thermique sur l’obtention d’un spinelle MgAl2O4 
transparente à partir d’une poudre présentant une taille de particules d’environ 360 nm. La pression 




Figure 79 : Exemple de courbe de densification pour une rampe de montée en température de 10  °C/min et un temps de 
maintien de 20 min. (a) Température T et déplacement L en fonction du temps. (b) Densité relative ρt  
et vitesse de densification 1/ρt en fonction du temps [137] 
 
La densification du spinelle MgAl2O4 peut être décomposée en plusieurs étapes : 
 
- de la température ambiante à 1000 °C, le retrait est attribué à la dilatation de la matrice en 
graphite, 
- entre 1000 °C et 1275 °C, le déplacement du piston correspond au frittage de l’échantillon, 
- au-delà de 1275 °C : pour une température de frittage de 1300 °C, le retrait reste constant au 
cours du temps de maintien alors que lorsque cette température de frittage est de 1400 °C, le 
retrait diminue à partir de 1275 °C probablement dû à la dilatation de l’échantillon puis reste 
constant à partir de la température de frittage. 
 
Dans un premier temps, l’influence de la température de frittage a été étudiée (figure 80). La rampe 
de montée en température est fixée à 10 °C/min et le temps de maintien à 20 min. 
 





Figure 80 : Evolution de la transparence d’une céramique de MgAl2O4 après un frittage à différentes températures 
comprises entre 1275 °C et 1500 °C pendant 20 min avec une rampe de montée en température de 10 °C/min. 
(Ø = 30 mm, e = 1,8 mm) [137] 
 
Les échantillons frittés entre 1300 °C et 1400 °C sont transparents ; cependant, la gamme de 
température permettant d’obtenir une céramique de meilleure qualité se situe autour de 1300-1325 °C. 
Les microstructures des échantillons frittés à 1275 °C, 1350 °C et 1500 °C sont présentées figure 81. 
 
 
Figure 81 : Microstructures observées au MEB des échantillons de MgAl2O4 frittés à 1275 °C, 1350 °C et 1500 °C  
pendant 20 min avec une rampe de montée en température de 10 °C/min [137] 
 
L’étude des microstructures met en évidence l’augmentation de la taille des grains avec la température 
de frittage, passant de 0,4 µm à 1275 °C à 1,2 µm en moyenne à 1500 °C. La croissance des grains 
devient significative au-delà de 1350 °C. Lors d’un frittage à 1350 °C de la porosité intergranulaire de 
petite dimension apparait aux points triples, effet d’autant plus accentué lors de l’augmentation de la 
température à 1500 °C. Les évolutions de la densité et du diamètre des pores en fonction de la 
température de frittage ont également été suivies (figure 82). 
 
 
Figure 82 : Evolution de la densité et du diamètre des pores dans des échantillons de MgAl2O4 frittés à différentes 
températures comprises entre 1275 °C et 1500 °C pendant 20 min [137] 
  




Pour des températures de frittage comprises entre 1275 °C et 1325 °C, la densité de porosité résiduelle 
tend à diminuer dans l’échantillon. Au-delà de 1350 °C, lorsque la croissance des grains est plus 
rapide, la densité de pores diminue mais le nombre de pores ayant un diamètre supérieur à 300 nm 
augmente avec la température. La température optimale de frittage semble être 1300 °C, elle 
correspond à la température de fin de frittage sur la courbe dilatométrique présentée figure 79. 
 
L’évolution de la taille des grains avec l’augmentation de la température de frittage a également été 
étudiée par Chaim et al. [138] dans le cas d’une poudre de YAG (figure 83). 
 
 
Figure 83 : Evolution de la densité relative et la taille de grains d'un échantillon de YAG fritté pendant 3 min 
 à différentes températures comprises entre 1250 °C et 1500 °C sous une charge de 100 MPa [138] 
 
Pour des températures de frittage comprises entre 1250 °C et 1400 °C, la densité relative augmente 
rapidement avec la température de frittage passant de 83 % à 99 % ; dans le même temps, la taille des 
grains passe de 200 nm à 500 nm. Pour une température de frittage supérieure à 1400 °C, la densité 
relative évolue très légèrement entre 99 % et 100 % tandis que la taille de grains passe de 500 nm à 
1400 °C à 1,4 µm à 1500 °C. 
 
La température optimale de frittage pour obtenir des céramiques transparentes semble être la 
température de fin de frittage déduite de l’étude dilatométrique. Pour des températures inférieures, la 
densification n’est pas complète et pour des températures supérieures, une croissance excessive des 
grains est ajoutée à un grossissement de la taille des pores.  
 
Shen et al. [139] ont étudié la cinétique de croissance des grains à haute température en suivant 
l’évolution de la taille des grains en fonction du temps de maintien dans le cas de l’alumine Al2O3 
pour deux températures de frittage : 1200 °C et 1300 °C (figure 84). 
 





Figure 84 : Evolution du taux de croissance et de la taille des grains d'Al2O3 en fonction du temps de maintien 
 pour deux températures de frittage : 1200 °C et 1300 °C [139] 
 
Ces travaux confirment l’augmentation rapide de la taille de grains avec l’augmentation de la 
température. Dans le cas d’un frittage à 1300 °C, la taille de grains atteint 7,5 µm après un temps de 
maintien de 40 min contre seulement 2 µm dans le cas d’un frittage à 1200 °C. Le taux de croissance 
des grains est également plus élevé dans le cas d’un frittage à plus haute température. La croissance 
des grains pendant le temps de maintien dépend de la température de frittage : plus elle est élevée, plus 
le taux de croissance des grains au cours du temps de maintien sera élevé. L’augmentation du temps de 
maintien permet d’augmenter la taille des grains de manière plus lente que par l’augmentation de la 
température. 
 
L’augmentation du temps de maintien facilite la fermeture de la porosité au sein de l’échantillon. Si le 
temps de maintien est trop court, il y a de la porosité résiduelle dans l’échantillon tandis que si le 
temps est trop long, il y a une croissance excessive des grains. Il convient donc de rechercher le 
meilleur compromis. 
 
Généralement, des vitesses de montée en température élevées sont utilisées en frittage SPS. 
L’influence de la rampe de montée en température sur la transparence et la microstructure a également 
été étudiée [137]. La rampe de montée en température, fixée initialement à 100 °C/min, a été ralentie à 
partir de 1000 °C, température légèrement supérieure au début de frittage de MgAl2O4. La figure 85 
montre l’évolution de l’aspect visuel des céramiques en fonction de la vitesse de montée en 
température. Le temps de maintien est de 20 min à 1300 °C. 
 
 
Figure 85 : Evolution de la transparence de MgAl2O4 après un frittage à 1300 °C pendant 20 min 
pour différentes rampes de montée en température comprises entre 2 et 100 °C/min (Ø = 30 mm, e = 1,8 mm) [137] 




La transparence des échantillons est améliorée avec la diminution de la vitesse de montée en 
température, l’échantillon étant opaque pour une vitesse de 100 °C/min et transparent pour des vitesses 
inférieures à 50 °C/min. Les microstructures des échantillons frittés à 100 °C/min, 10 °C/min et 
2 °C/min sont représentées figure 86. 
 
 
Figure 86 : Microstructures des échantillons de MgAl2O4 frittés à 1300 °C pendant 20 min avec différentes vitesses de 
montée en température : 2 °C/min, 10 °C/min et 100 °C/min. D'après [137] 
 
Pour un frittage à 1300 °C, la taille de grains n’est pas modifiée quelle que soit la vitesse de montée en 
température. En revanche, la densité et la taille des pores sont modifiées (figure 87).  
 
 
Figure 87 : Evolution de la densité et du diamètre des pores en fonction de la vitesse de montée en température  
pour des échantillons de MgAl2O4 frittés à 1300 °C pendant 20 min [137] 
 
Pour une vitesse de montée en température de 2 °C/min, même si des pores < 100 nm sont toujours 
observés aux joints de grains, la densité des pores est moins importante que pour des vitesses plus 
élevées où des pores de diamètres supérieurs à 100 nm sont toujours observés. La densité de pores 
ainsi que la distribution en taille augmentent avec la vitesse de montée en température. 
 
An et al. [140] ont également mis en évidence l’augmentation de la transmission avec la diminution de 
la vitesse de montée en température à partir de la température de frittage dans le cas de l’oxyde Lu2O3 
(figure 88). 





Figure 88 : Evolution de la transmission pour des vitesses de montée en température comprises entre 0,03 et 1,67 K/s 
dans le cas du frittage de Lu2O3 (Ø = 10 mm, e = 1 mm) d’après [140] 
 
La céramique de meilleure qualité a été obtenue avec une rampe de montée en température de 0,03 K/s 
(environ 2 °C/min). Une vitesse de montée en température relativement lente, de l’ordre de 10 °C/min 
à partir de la température de début de frittage, est également préconisée par Spina et al. [141] dans le 
cas du frittage de YAG. Cependant, Chaim et al. [142] ont obtenu des céramiques transparentes de 
YAG par SPS en utilisant des vitesses de montée en température plus élevées, de l’ordre de 
100 °C/min (figure 89).  
 
 
Figure 89 : Céramique transparente de YAG obtenue après frittage SPS à 1400 °C pendant 3 min 
avec une rampe de montée en température de 100 °C/min (Ø = 12 mm, e = 0,5 mm) d’après [138] 
 
Par conséquent, la transparence des échantillons est fortement influencée par le choix de la 
température de frittage, de la rampe de montée en température, du temps de maintien voire dans 
certains cas d’une vitesse de refroidissement appropriée ; des rampes de montée plus lentes et des 
durées de frittage plus longues conduisent généralement à des transmissions plus élevées et donc à des 
céramiques de meilleure qualité optique. L’optimisation du cycle thermique doit permettre d’atteindre 
une taille de grains suffisante mais contrôlée (de l’ordre de quelques microns) tout en permettant la 








3. Influence du cycle de charge 
 
De nombreux travaux mettent en avant l’avantage de l’application d’une charge lors du cycle de 
frittage car elle permet notamment de diminuer les températures de frittage [133, 143]. Toutefois cette 
dernière n’est pas nécessairement maintenue tout au long du cycle. 
 
Les travaux de Shen et al. [139] ont montré l’effet de la pression sur la microstructure finale d’un 
échantillon d’Al2O3 fritté à des températures comprises entre 1150 °C et 1600 °C pendant 
3 min (figure 90). 
 
 
Figure 90 : Densités relatives de disques d’Al2O3 frittés à différentes températures comprises entre 1150 °C et 1600 °C 
sous une pression de 50 ou 200 MPa pendant 3 min [139] 
 
Une pression de 200 MPa permet d’obtenir des matériaux denses à 1150 °C, soit à une température de 
150 °C plus basse que pour des frittages réalisés sous 50 MPa. Pour T > 1250 °C, la croissance des 
grains est plus importante pour des pressions plus élevées. Pour T < 1250 °C, l’effet de la pression sur 
la vitesse de croissance des grains est négligeable. Sous une pression de 50 MPa, 1250 °C est la 
température à partir de laquelle l’échantillon est dense. Par conséquent, selon ces travaux, l’énergie 
apportée par la pression ne servirait qu’à favoriser la croissance des grains.  
 
Dans le cas des céramiques transparentes, un cycle de pression en plusieurs étapes peut être utilisé afin 
d’améliorer la transmission des échantillons frittés. Ainsi, An et al. [140] ont montré l’influence d’un 
cycle de pression en deux étapes sur la microstructure de céramiques transparentes d’oxyde de 
lutétium Lu2O3 (figure 91). 
 





Figure 91 : Cycles thermique et de charge appliqués pour le frittage de Lu2O3 par SPS [140] 
 
Une pression (Ppre), de 10 à 100 MPa, de la température ambiante jusqu’à la température de 1200 °C, 
puis une pression de 100 MPa a été appliquée. L’influence de la pression Ppre sur la densité ainsi que 
sur la température de début de frittage est présentée figure 92. 
 
 
Figure 92 : Evolution de la densité relative en fonction de la pression Ppre comprise entre 10 et 100 MPa  
appliquée de la température ambiante à 1473 K [140] 
 
La densité à cru (t = 0) augmente de 42 % à 55 % avec l’augmentation de la pression Ppre de 10 MPa à 
100 MPa, la température de début de frittage est quant à elle abaissée. Lorsque la pression de 100 MPa 
est appliquée à 1200 °C (t = 1200 s), la densité augmente rapidement, cet effet est d’autant plus 
marqué que la pression Ppre appliquée dans la première partie du cycle est faible. Ce n’est pas le cas 
lorsque Ppre reste constante tout au long du cycle et égale à 100 MPa. L’influence de la valeur de la 
pression Ppre sur les microstructures a également été observée (figure 93). Les faciès de rupture 
présentent à la fois des ruptures intergranulaires et des ruptures transgranulaires quelle que soit la 
valeur de Ppre.  
 





Figure 93 : Microstructures d’échantillons de Lu2O3 frittés à 1500 °C pendant 45 min  
avec Ppre = 10 MPa (a, c) et Ppre = 100 MPa (b, d) et une vitesse de montée en température de 10 °C/min.  
(a, b) ont été révélés thermiquement et (c, d) sont des fractures [140] 
 
Quelle que soit la pression, 10 ou 100 MPa, des pores de diamètre moyen 100 nm sont observés.  
La taille des grains a été comparée pour des pressions Ppre comprises entre 10 et 100 MPa (figure 94). 
 
 
Figure 94 : Evolution de la taille des grains de Lu2O3 en fonction de la pression Ppre (10-100 MPa)  
lors d'un frittage à 1723 K [140] 
 
La taille des grains tend à diminuer avec l’augmentation de la pression Ppre, passant de 0,8 à 0,6 µm 
pour des pressions comprises entre 10 et 100 MPa. Chaim et al. [144] ont également mis en évidence 
une augmentation significative de la taille des grains durant l’étape de chauffage avant l’application de 
la charge, entrainant ainsi une distribution en taille des grains plus large après frittage. De la même 
manière, il est apparu que lorsque la pression Ppre appliquée est trop faible, la présence de plus grosses 
particules dans le cru entraine une croissance excessive de ces grains au cours du frittage et donc une 
distribution de taille plus large. 
 
Au niveau des propriétés optiques, la transmission des échantillons lors de l’augmentation de la 
pression Ppre de 10 à 100 MPa a également été comparée (figure 95).  





Figure 95 : Céramiques transparentes Lu2O3 frittées pendant 45 min à 1500 °C avec Ppre = 10 MPa (a) et Ppre = 100 MPa (b)  
et une vitesse de montée en température de 10 °C/min (Ø = 10 mm, e = 1 mm) d’après [140] 
 
La transmission dans le domaine du visible dépend de la pression Ppre ; la porosité aux joints de grains, 
plus importante lorsque la pression Ppre est faible, est source de diffusion d’après la théorie de Mie. La 
transmission dans le domaine IR est supérieure à 75 % et semble indépendante de la pression Ppre entre 
10 et 50 MPa. En revanche, lorsque Ppre = 100 MPa, l’échantillon perd en transmission dans le 
domaine IR et devient gris. Cette couleur est attribuée à la formation de lacunes d’oxygènes lors du 
frittage SPS de céramiques oxydes. L’échantillon présentant le maximum de transmission a été obtenu 
pour Ppre = 30 MPa.  
 
Dans le cas des céramiques transparentes, l’utilisation d’un cycle de charge en deux étapes permet une 
meilleure densification [145-147]. L’application de la charge à haute température, pendant l’étape de 
déformation plastique et de diffusion des grains, permet de réduire la porosité résiduelle après frittage 




IV. Ajout d’une aide au frittage 
 
Dans le cas des céramiques transparentes, des aides au frittage ou agents de frittage, sont la plupart du 
temps employés, et ce, quelle que soit la méthode de frittage utilisée. Selon leur nature, ces ajouts 
peuvent jouer un rôle différent au cours de la densification. Certaines aides au frittage ont plutôt 
tendance à former une phase liquide et ainsi accélérer la cinétique de frittage tout en facilitant la 









1. Formation d’une phase liquide 
 
Sallé et al. [148] ont étudié l’influence de l’ajout de silice (SiO2) lors du frittage de YAG par SPS 
(figure 96).  
 
 
Figure 96 : Evolution de la densification en fonction de la concentration en silice et en oxyde de néodyme 
 pour des échantillons de YAG frittés à 1400 °C sans maintien [148] 
 
Pour un échantillon contenant 0,3 %m de SiO2, le retrait devient significatif dès 970 °C contre 
1050 °C sans ajout de frittage. De plus, l’ajout de SiO2 favorise la cinétique de densification. A noter 
que la présence de néodyme abaisse également la température de début de retrait comme observé par 
Lee et al. dans le cas du frittage naturel de Nd:YAG [149].  
 
Les travaux de Stevenson et al. [150] mettent également en évidence l’influence de l’ajout de SiO2 sur 
la température et la durée de frittage lors du frittage naturel de Nd:YAG. La densité relative a été 
mesurée en fonction de la température de frittage pour un temps de maintien de 2 h (figure 97a) et en 
fonction du temps de maintien pour un frittage à 1600 °C (figure 97b). 
 





Figure 97 : Densités relatives en fonction de la température (a) et du temps de maintien (b) dans le cas du frittage naturel 
de Nd:YAG en présence de SiO2 : 0,035 %, 0,07 %, 0,14 % et 0,28 % [150] 
 
L’ajout de teneurs croissantes en SiO2 permet d’atteindre une densité relative finale équivalente mais 
avec des températures de frittage plus faibles (1600 °C) et des temps de maintien plus courts (4 h) que 
lors d’un frittage naturel sans ajout (1700 °C, 15 h). 
 
La diminution des températures de frittage et l’accélération de la cinétique peuvent s’expliquer par la 
formation d’une phase liquide au cours du frittage due à la présence d’une transformation eutectique 
dans le diagramme de phases entre Y2O3 - Al2O3 - SiO2. Ainsi, cette phase liquide ne modifie pas le 
processus de réarrangement granulaire et active les processus de transport de matière par diffusion. La 
teneur en silice ajoutée doit cependant être rigoureusement contrôlée sous peine d’entrainer un effet 
néfaste sur la transmission des échantillons. Sun et al. [151] ont montré que la teneur en TEOS 
(TétraEthOxySilane, Si(C2H5O)4), précurseur de la silice, doit être comprise entre 0,05 % et 3 % en 




2. Limitation de la diffusion du carbone 
 
Afin de limiter la diffusion du carbone de la matrice ou celui contenu dans le papyex au sein de 
l’échantillon au cours du frittage SPS, l’ajout de LiF est le plus souvent utilisé dans le cas des 
céramiques transparentes de type YAG, Y2O3 et MgAl2O4. Frage et al. [152] ont comparé la 
transmission d’échantillons de YAG frittés à 1300 °C pendant 2 h avec et sans ajout de LiF 
(figure 98). 





Figure 98 : Influence de l'ajout de LiF sur la transmission d'échantillons de MgAl2O4 frittés à 1300 °C pendant 120 min 
sous une pression de 62 MPa (Ø = 20 mm, e = 2 mm) [152]  
 
En présence de LiF, la céramique présente une transmission supérieure à 80 % contre seulement 50 % 
dans le cas d’un échantillon sans ajout de LiF. La couleur grise a disparu. Le carbone qui a diffusé de 
la matrice dans l’échantillon, réagit avec le fluor pour former un gaz de type (CF)n. L’excès de Li, 
quant à lui, se substituerait aux cations présentant une valence positive plus importante Y3+ et/ou Al3+ 
dans la matrice de YAG. L’équilibre des charges entraine la formation de lacunes d’oxygène selon 
l’équation (en notation de Kröger et Vink) : 
 





         (28) 
 
La création de ces lacunes d’oxygène favoriserait également la croissance des grains. Cependant, 
lorsque la teneur en LiF est trop importante > 0,3 %, il y aurait une ségrégation des ions Li et la 
formation de phase secondaire au sein de la céramique [153]. 
 
Dans le cas du frittage de MgAl2O4, il a été montré que l’ajout de LiF réduit les températures de 
frittage de près de 200 °C [154, 155] et diminue la température de réaction lors d’un frittage réactif 
entre MgO et Al2O3 [154, 156]. Mais il peut également entrainer une dégradation du matériau en 
formant un composé de type LiAl2 [157] ou en favorisant la création de lacunes d’oxygène [158, 159]. 
L’utilisation d’un ajout de frittage permet d’abaisser la température et d’accélérer la cinétique de 
frittage. Le TEOS est souvent employé comme précurseur de la silice, toutefois d’autres ajouts 
peuvent être utilisés tel que le fluorure de lithium LiF [160] pour le frittage de l’oxyde d’yttrium Y2O3, 
de MgAl2O4 et de YAG. Le LiF a un rôle double puisqu’il permet à la fois d’accélérer la cinétique de 
frittage et de diminuer les températures en formant une phase liquide à 850 °C [161, 162] mais 
également de limiter la diffusion du carbone [152, 163].  
 




V. Problèmes rencontrés 
 
La présence de porosité résiduelle ou de lacunes d’oxygène après frittage entraine une perte de 




1. Porosité résiduelle 
 
La porosité fermée restant dans l’échantillon après un frittage sous vide peut être éliminée par un post-
frittage HIP (Hot Isostatic Pressing) comme l’ont montré Salle et al. [148] et Rabinovitch et al. [164].  
Les microstructures des échantillons après frittage sous vide (1700 °C, 3 h) puis post-traités par HIP 
(1700 °C, 1,5 h, 160 MPa) ont été comparées (figure 99). 
 
 
Figure 99 : Microstructures de YAG fritté (a) sous vide (1700 °C, 3 h) 
puis (b) avec un post-traitement par HIP (1700 °C, 1,5 h, 160 MPa) [164] 
 
Le post-traitement HIP n’affecte pas la taille moyenne des grains pour les échantillons de YAG mais 
permet d’éliminer la porosité. L’avantage d’un post-traitement HIP après un frittage sous vide sur la 
fermeture de la porosité a également été démontré par P.Aubry [27] sur des céramiques transparentes 
de CaF2. Toutefois, l’utilisation d’un post-frittage HIP permet d’éliminer la porosité résiduelle après 









2. Centres colorés  
 
Lors du frittage sous atmosphère réductrice ou sous vide de matériaux céramiques, des lacunes 
d’oxygène peuvent se former. 
 
Zhang et al. [165] ont montré l’effet d’un recuit sous air pour éliminer des lacunes d’oxygène formées 
au cours du frittage sous vide à 1780 °C pendant 20 h sur des échantillons de Nd:YAG d’épaisseur de 
1,2 mm (figure 100). 
 
 
Figure 100 : Echantillons de Nd:YAG frittés sous vide à 1780 °C pendant 20 h : sans recuit (S1), recuit sous air à 1250 °C 
(S2), 1350 °C (S3), 1450 °C (S4), 1500 °C (S5) (e = 1,2 mm) d’après [165] 
 
L’augmentation de la température de recuit entre 1250 °C et 1450 °C permet de diminuer la 
concentration de lacunes d’oxygène et donc d’augmenter la transmission des échantillons. En 
revanche, au-delà de 1500 °C, la transmission diminue en raison de la formation de porosité ou d’une 
phase Y2Si2O7. Un recuit sous air à 1450 °C pendant 20 h permet d’améliorer les propriétés optiques 
du matériau sans modifier sa microstructure puisque la taille des grains après recuit est de 10 µm et la 
transmission est de 81,5 % à 1064 nm.  
 
Spina et al. [141] ont également montré l’intérêt d’un recuit sous air d’une heure à 800 °C afin 
d’éliminer les lacunes d’oxygène formées au cours du frittage du YAG par SPS (figure 101). Les 
échantillons (Ø = 20 mm) ont été frittés à 1350 °C pendant 15 min sous une pression de 74 MPa. La 
rampe de montée en température est de 100 °C/min jusqu’à 1100 °C puis de 8 °C/min jusqu’à la 
température de frittage. 
 
Figure 101 : Echantillons de YAG (Ø = 20 mm) obtenus par SPS (15 min, 1350 °C, 74 MPa)  
après frittage (à gauche), (e = 1,4 mm) et après recuit d’une heure à 800 °C (à droite) (e = 1,3 mm) [141] 
 
La couleur grise est moins intense après un recuit d’une heure à 800 °C due à une densité en lacunes 
d’oxygène plus faible. 




Des lacunes d’oxygène peuvent apparaitre après frittage lorsqu’il est effectué sous vide ou sous 
atmosphère réductrice ; un recuit sous air est donc parfois nécessaire afin de diminuer la concentration 
de ces lacunes et ainsi augmenter la transmission. La porosité résiduelle peut quant à elle être éliminée 
à l’aide d’un post-traitement par HIP après frittage sous vide. Dans certains cas, l’ajout d’une aide au 
frittage peut également remplacer le post-traitement. 
 
 
VI. Céramiques transparentes par SPS 
 
Le tableau 22, établi d’après l’étude bibliographique chapitre 3 A.III., rassemble pour les articles 
majeurs de la littérature, les conditions optimales qui ont été définies pour l’élaboration de céramiques 
transparentes de YAG et de MgAl2O4 par frittage SPS. 
 
Auteur Matériau Cycle thermique Cycle de pression Photo Dimensions Transmission 
Chaim 








Ø = 12 mm 








50 MPa - Ø = 20 mm 
e = 0,8 mm 
56,2 % 










Ø = 20 mm 
e = 2 mm 
77,2 % 










Ø = 20 mm 
e = 1,3 mm 
79,5 % 
à 1 µm 
 










Ø = 30 mm 
e = 1,8 mm 
74 % 







Pas de maintien 
72 MPa 
 
Ø = 20 mm 
e = 2,3 mm 
84 % 








63 MPa à 
1250 °C 
 
Ø = 20 mm 
e = 2,7 mm 
72 % 











Ø = 20 mm 









100 MPa à 
1250 °C 
 
Ø = 12 mm 
e = 1,8 mm 
85 % 
à 2 µm 
 
Tableau 22 : Récapitulatif des conditions de frittage pour l’obtention de céramiques transparentes  
d’après l’étude bibliographique 




L’étude bibliographique a permis de mettre en évidence l’influence des paramètres SPS permettant la 
maitrise de la microstructure. Afin d’obtenir des céramiques transparentes de bonne qualité optique, le 
taux de porosité doit être contrôlé ainsi que la taille des grains. Une étude paramétrique est donc 
réalisée à partir de la poudre commerciale afin de déterminer les conditions optimales de frittage SPS 
permettant d’atteindre la transparence.  
 
 
B. Frittage de la poudre de YAG commerciale Baikowski 
 
I. Conditions expérimentales 
 
1. Machine SPS et outillage 
 
Le frittage SPS a été réalisé, à l’Université de Bourgogne, à l’aide d’une machine SPS de type 
HP D 125 commercialisée par la société FCT Systeme GmbH (figure 102). 
 
 
Figure 102 : Machine SPS HP-D125 de l’Université de Bourgogne (FCT Systeme GmbH) 
 
Cette machine SPS permet de produire des pièces allant de 30 à 150 mm de diamètre. La température 
maximale est de 2200 °C et peut être déterminée simultanément en 8 points différents grâce à des 
thermocouples (K ou S) et/ou par un pyromètre axial (qui impose de percer les pistons) et un 
pyromètre radial. La force minimale appliquée est de 20 kN et peut atteindre 1250 kN. La tension et 
l’intensité de courant maximales sont de 8 V et 24000 A respectivement ; la puissance apparente de 
chauffage peut donc atteindre 250 kVA (soit environ 192 kW).  
 




La poudre est placée dans une matrice généralement en carbone graphite (Carbone Lorraine, référence 
2333) de hauteur 48 mm, de diamètre intérieur 30 mm et de diamètre extérieur 90 mm. Le choix du 
diamètre intérieur est fixé par la force minimale de 20 kN pouvant être appliquée par la machine ; pour 
un échantillon de diamètre 20 mm, elle correspond à une pression de 63 MPa tandis que pour un 
échantillon de diamètre 30 mm elle équivaut à 28 MPa. Ainsi, pour étudier l’influence de la charge sur 
le frittage, il est préférable d’utiliser des échantillons de diamètre 30 mm. Le diamètre extérieur est de 
90 mm afin de limiter les effets du gradient thermique, mais également pour augmenter la résistance 
mécanique de la matrice et ainsi appliquer des pressions plus élevées [124]. Finalement, la hauteur de 
la matrice doit être suffisante pour pouvoir introduire la quantité de poudre nécessaire permettant 
d’obtenir un échantillon d’épaisseur 3 mm. La hauteur de poudre non tassée de la poudre commerciale 
est de 12 mm tandis qu’elle est de 39 mm pour la poudre synthétisée. 
 
Les pistons, également en carbone graphite (Carbone Lorraine, référence 2333), ont un diamètre et 
une hauteur de 30 mm. Les propriétés mécaniques du graphite limitent la pression maximale pouvant 
être appliquée à 100 MPa. Les pistons sont percés sur un diamètre de 14 mm et 28 mm de profondeur 
afin de mesurer la température par le pyromètre axial au plus près de l’échantillon. 
 
Afin d’assurer de bons contacts physique, électrique et thermique, une feuille de graphite (appelée 
usuellement papyex) d’épaisseur 0,2 mm est placée entre la poudre et la matrice mais également au 
contact avec les pistons. Enfin, la matrice est entourée par 3 couches d’une feutrine en carbone de 
5 mm d’épaisseur afin d’éviter les pertes de chaleur excessives par radiation qui accentuent le gradient 
thermique dans le système (échantillon + matrice). Le schéma de préparation d’une matrice est 
présenté figure 103. 
 
 
Figure 103 : Présentation de l’environnement de l’échantillon placé au sein d’un outillage en graphite (matrice + pistons + 
papyex + feutrine) 
 
La matrice est ensuite placée dans l’enceinte de la machine SPS sous un vide de 5.10-2 mbar. La 
régulation de la température est effectuée à l’aide du pyromètre axial à partir de 450 °C. Pour les 
températures inférieures, c’est le réglage de la puissance délivrée qui permet de réguler la température. 




La régulation au pyromètre est privilégiée dès que les matrices présentent des dimensions 
importantes ; plus les matrices sont hautes, plus il est difficile de réguler au thermocouple. 
 
La convention d’écriture définie pour les cycles SPS, que nous utiliserons dans la suite de cette étude, 
est la suivante : 
 
pression // rampe / pression // température / maintien / pression 
 
Par exemple un cycle avec une pré-compaction à 70 MPa, une rampe de montée en température de 
100 °C/min sous une pression de 50 MPa puis un maintien de 40 min à 1400 °C sous une pression de 
50 MPa s’écrira : 70 MPa // 100 °C.min-1 / 50 MPa // 1400 °C / 40 min / 50 MPa. 
Lorsqu’un paramètre est variable il est représenté par la lettre x. 
 
 
2. Caractéristiques de la poudre commerciale 
 
Les caractéristiques chimiques et microstructurales de la poudre Baikowski données par le fournisseur 
sont rassemblées dans le tableau 23. 
 
YAG BAIKOWSKI 
Composition chimique Y3Al5O12 
Surface spécifique (BET) 9,4 m²/g 
Distribution 
granulométrique 
d10 (µm) 0,15 
d50 (µm) 0,18 
d90 (µm) 0,23 








Tableau 23 : Caractéristiques de la poudre de YAG commercial Baikowski 
 
L’analyse chimique révèle la présence de 250 ppm de soufre dans la poudre. La présence de cet 
élément est liée à la méthode de préparation des poudres Baikowski qui utilise des précurseurs 
sulfates. L’analyse des phases a été réalisée par diffraction des rayons X (figure 104). 





Figure 104 : Diffractogramme RX de poudre de YAG commercial Baikowski 
 
Le diffractogramme obtenu sur cette poudre commerciale met en évidence la présence des phases 
YAM et Y2O3 en plus de la phase YAG. Les proportions de chaque phase ont été évaluées à l’aide du 
logiciel TOPAS-R en prenant en compte l’ensemble du diffractogramme et en fixant les paramètres 
structuraux (groupe d’espace, position des atomes), seuls les rapports d’intensité ont été ajustés. Ainsi, 
la poudre commerciale contient 93 % de YAG, 4 % de YAM et 3 % de Y2O3. La taille des cristallites, 
estimée à l’aide du logiciel TOPAS-P (affinement microstructural), est de l’ordre de 100 nm. Bien que 
cette poudre contienne des phases secondaires riches en yttrium (YAM et Y2O3), seule la phase YAG 
est présente après une calcination à 1500 °C. Par conséquent, la poudre commerciale doit également 
contenir quelques % de phases riches en aluminium (Al2O3, AlOOH) mal cristallisées voire amorphes 
permettant la formation de YAG à haute température par réaction avec Y2O3 et YAM mais dont la 
contribution sur les diffractogrammes n’est pas visible. 
 
Les particules de YAG commercial présentent une forme relativement arrondie et un diamètre moyen 
de 140 nm. Les poudres sont peu agglomérées puisque la taille des particules déduite de l’analyse BET 
(9,4 m²/g, 140 nm) correspond à celle mesurée d’après les images MEB  (figure 105). 
 
  
Figure 105 : Images MEB de la poudre de YAG commerciale (Baikowski) 




Une carte de frittage de cette poudre commerciale a été établie afin d’étudier l’influence des différents 
paramètres de frittage SPS simultanément sur le grossissement des grains et la densification (porosité 




II. Objectif : atteindre une densité maximale 
 
1. Etude dilatométrique 
 
Une étude dilatométrique a tout d’abord été réalisée au sein de la machine SPS afin d’étudier le 
comportement au frittage de la poudre commerciale.  
 
La pré-compaction de la poudre dans la matrice SPS est de 70 MPa ; la pression a été appliquée en 
1 min puis maintenue pendant 2 min avant le début du cycle thermique. La pression a ensuite été 
maintenue constante tout au long du cycle de chauffage et à la température maximale où elle a ensuite 
été relâchée en 30 s pour libérer les contraintes dans le matériau avant le début du refroidissement. La 
rampe de montée en température a été fixée à 50 °C.min-1 jusqu’à la température maximale de 
1600 °C. Le déplacement des pistons ainsi que la vitesse de leur déplacement en fonction de la 
température sont représentés sur la courbe de densification figure 106.   
 
 
Figure 106 : Déplacement (dL) et vitesse de déplacement (dL/dt) des pistons lors du frittage SPS  
de la poudre commerciale en fonction de la température  
 




La courbe dilatométrique peut être divisée en 5 parties : 
 
- de la température ambiante à 1100 °C : le système (échantillon + outillage graphite) se 
dilate. L’accident observé à 450 °C provient du passage de la régulation en puissance à la 
régulation au pyromètre. 
- de 1100 °C à 1200 °C : la dilatation du système est compensée par le retrait dû au début du 
frittage de la poudre à 1100 °C. 
- de 1200 °C à 1450 °C : le retrait de l’échantillon est important ; c’est l’étape intermédiaire du 
frittage associée à la densification de l’échantillon. La température à laquelle la vitesse de 
densification est maximale est de 1300 °C d’après la courbe dérivée. 
- de 1450 °C à 1535 °C : le retrait correspondant à la fin de la densification est compensé par la 
dilatation de l’échantillon et de l’outillage en graphite; c’est l’étape finale du 
frittage correspondant à la croissance des grains. 
- de 1535 °C à 1600 °C : le système (échantillon + outillage graphite) se dilate. Le saut observé 
sur la courbe de retrait à 1600 °C correspond au relâchement de la pression. L’échantillon est 
ensuite refroidi. 
 
A partir de la courbe dilatométrique et des données de la littérature, un premier échantillon de 
référence a été réalisé : 70 MPa // 50 °C.min-1 / 70 MPa // 1490 °C / 20 min / 70 MPa 
La température de 1490 °C a été retenue car elle correspond à une température légèrement supérieure à 
la température de fin de frittage. Le temps de maintien a été fixé arbitrairement à 20 min. 
 
Dans un premier temps, l’influence des paramètres principaux de frittage : la température, la pression 
et le temps de maintien, sur la microstructure et la densité est étudiée. Le schéma de la figure 107 
montre la démarche suivie. La densité est mesurée à l’aide de la méthode d’Archimède. La taille des 
grains a été évaluée à l’aide du logiciel ImageJ et calculée sur une valeur moyenne de plusieurs grains.  
 





Figure 107 : Démarche suivie pour l’étude de l’Influence des principaux paramètres  
T (température), t (temps de maintien) et P (pression) sur la microstructure et la densité 
 
L’influence de la température a été étudiée pour T1 = Tref – 60 °C et T2 = Tref + 60 °C, soit 
T1 = 1430 °C et T2 = 1550 °C. La température est mesurée à l’aide du pyromètre axial, à 2 mm de 
l’échantillon grâce à l’utilisation de pistons percés. 
 
L’influence du temps de maintien a été étudiée pour t1 =  ½ tref et t2 = 2 tref, soit t1 = 10 min et 
t2 = 40 min. 
 
L’influence de la pression a été étudiée pour P1 = 50 MPa et P2 = 70 MPa, avec P1 et P2 inférieures à 
Pref. La pression a été calculée d’après la charge appliquée en considérant l’utilisation d’un piston 
plein. Dans cette étude, des pistons percés ont été utilisés, ce qui entraine une sous-estimation de la 
pression appliquée. En effet, pour une charge appliquée de 50 kN, la pression correspondante 
considérée est de 70 MPa alors qu’elle est en réalité de 90 MPa. Dans la suite de cette étude, nous 
considérerons l’utilisation d’un piston plein pour le calcul de la pression calculée. 
 
 




2. Influence des principaux paramètres SPS sur la 
microstructure et la densité 
 
a. Pré-compaction à froid 
 
Pour obtenir une densité finale proche de 100 %, une densité à cru la plus élevée possible est souvent 
nécessaire. Des essais de compressibilité ont été réalisés à l’aide d’une presse Instron (5500 K9400) 
dans un moule en acier de diamètre intérieur 12 mm. La pression maximale appliquée est de 150 MPa 
et la vitesse de compression a été fixée à 1 mm/min. A noter que dans une matrice en graphite, comme 
celle utilisée pour le frittage SPS, la pression appliquée ne pourra pas dépasser 100 MPa. La courbe de 
compression du YAG commercial est présentée figure 108. 
 
 
Figure 108 : Courbe de compressibilité de la poudre de YAG commerciale Baikowski 
 
La densité à cru de la poudre commerciale atteint 51,6 % sous une pression de 100 MPa, 50 % sous 
70 MPa et 48,4 % sous 50 MPa. Les densités obtenues après pré-compaction à froid étant similaires, 
l’influence de la pression appliquée sur la microstructure des grains après frittage a été étudiée pour 
des pressions de 50 MPa et 70 MPa.  
 
Les essais ont été réalisés en utilisant un cycle de frittage identique. La microstructure des échantillons 
comporte des zones sphériques à fort grossissement de grains (figure 127) où la rupture est de type 
intergranulaire. Dans le reste de l’échantillon, la rupture est plutôt de type transgranulaire et ne permet 
pas d’estimer de la taille des grains. Pour l’étude de l’influence des principaux paramètres SPS sur la 
densité, la taille des grains sera mesurée à l’intérieur des zones à fort grossissement de grains (figure 
109). L’origine de ces zones sera développée dans la partie suivante. 
 





Figure 109 : Images MEB des échantillons frittés avec différentes pression de pré-compaction à froid :  
50 MPa et 70 MPa 
 
Les microstructures des échantillons sont similaires avec une taille de grains d’environ 0,8 µm dans le 
cas d’une pression de 70 MPa et 1,1 µm dans le cas d’une pression de 50 MPa.  
 




Figure 110 : Influence de la pré-compaction sur la densité et la taille des grains 
 
La pression appliquée ne dépassant pas 70 MPa au cours des essais SPS qui seront réalisés, la pré-
compaction à froid de la poudre sera systématiquement réalisée sous une pression de 70 MPa afin 











L’influence de la température sur la microstructure et la densité a été étudiée pour 3 températures 
différentes : 1430 °C, 1490 °C et 1550 °C. Elles ont été choisies en utilisant les données de la courbe 
dilatométrique figure 106, 1490 °C correspond à une température légèrement supérieure à la fin de 
densification et les deux autres valeurs entourent cette température de ± 60 °C (figure 111).  
Le cycle de frittage est le suivant : 70 MPa // 50 °C.min-1 / 70 MPa // x / 20 min / 70 MPa. 
 
 
Figure 111 : Courbes de densification d'échantillons frittés à différentes températures 1430 °C, 1490 °C et 1550 °C. 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 / 70 MPa // x / 20 min / 70 MPa 
 
Dans le cas d’un frittage à 1430 °C, la fin de la densification est atteinte après 2 min de palier ; au-delà 
de ce temps de maintien, le retrait n’évolue plus. La cinétique de fin de frittage est ralentie car la fin de 
la densification est réalisée durant le temps de palier et non avec l’augmentation de la température. La 
densité mesurée après frittage est de 99,5 ± 0,5 %. 
 
Dans le cas d’un frittage à 1490 °C, la fin de la densification est atteinte dès 1430 °C. L’augmentation 
de la température suivie du temps de maintien ne modifie pas la densification, le retrait n’évolue plus. 
La densité mesurée après frittage est de 99,7 ± 0,5 %. 
 
Dans le cas d’un frittage à 1550 °C, la fin de la densification est atteinte dès 1430 °C. La densité 
mesurée après frittage est de 99,9 ± 0,5 %. 
 
Les échantillons sont gris d’aspect cœur-couronne c’est-à-dire opaque au centre et translucide en 
périphérie ; les microstructures sont composées de zones sphériques à fort grossissement de grains 
avec une rupture intergranulaire (figure 112). 






Figure 112 : Aspect visuel et images MEB des échantillons frittés par SPS à différentes températures 
1430 °C, 1490 °C, 1550 °C. Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 / 70 MPa // x / 20 min / 70 MPa 
 
La taille de grains augmente rapidement avec la température de frittage ; à 1490 °C, la taille de grains 
est d’environ 1,6 µm tandis qu’à 1550 °C elle atteint 2,5 µm soit une augmentation de 56 %. De plus, 
à 1550 °C, de la porosité intergranulaire est observée aux points triples dus à la dédensification de 
l’échantillon.  
 
La carte de frittage correspondante est présentée figure 113. 
 
 
Figure 113 : Influence de la température sur la densité et la taille des grains  
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 / 70 MPa // x / 20 min / 70 MPa 
 




L’optimisation de la température de frittage a permis de déterminer la température à laquelle la 
densification est complète et pour laquelle la porosité intergranulaire due à la dédensification de 
l’échantillon n’a pas encore eu lieu. La température optimale de frittage correspond à une température 
légèrement supérieure à la température de fin de densification sur la courbe dilatométrique, à savoir 
1490 °C, la taille de grains correspondante est de 1,6 µm. 
 
 
c. Temps de maintien 
 
L’influence du temps de maintien sur la densité et la microstructure a été étudiée pour 3 durées 
différentes : 10 min, 20 min et 40 min (figure 114). Le cycle SPS est le suivant : 70 MPa // 50 °C.min-
1
 / 70 MPa // 1490 °C / x / 70 MPa. 
 
 
Figure 114 : Courbes de densification d'échantillons frittés avec différents temps de maintien : 10, 20 et 40 min. 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 / 70 MPa // 1490 °C / x / 70 MPa 
 
Les courbes de densification se superposent lors de la montée en température et du temps de maintien 
mettant en évidence la bonne reproductibilité des essais. Les échantillons sont gris et d’aspect cœur-
couronne ; les microstructures présentent des zones sphériques à fort grossissement de grains (figure 
115). 
 





Figure 115 : Aspects visuels et images MEB des échantillons frittés par SPS avec différents temps de maintien :  
20 et 40 min. Cycle de frittage : 50 kN // 50 °C.min
-1
 / 50 kN // 1490 °C / x / 50 kN 
 
Le temps de maintien à 1490 °C entraine un grossissement des grains, avec une taille moyenne 
d’environ 2,2 µm pour 40 min de maintien comparé à 1,6 µm pour 20 min de maintien, soit une 
augmentation de 38 %.  La dédensification n’est pas observée. La carte de frittage correspondante est 
présentée figure 116. 
 
Figure 116 : Influence du temps de maintien sur la densité et la taille des grains  
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 / 70 MPa // 1490 °C / x / 70 MPa 
 
Même si l’aspect visuel des échantillons n’est pas modifié, une augmentation de la taille des grains est 
observée avec l’augmentation du temps de maintien. Contrairement à une température trop élevée, 
l’augmentation du temps de maintien n’entraine pas de phénomène de dédensification. D’après la 
littérature, un temps de maintien long et une augmentation de la taille des grains favorisent une 
meilleure transmission [170].  






L’influence de la pression au cours du cycle de frittage a été étudiée pour 3 valeurs différentes : 30 
MPa, 50 MPa et 70 MPa (figure 117).  
Le cycle SPS est le suivant : 70 MPa // 50 °C.min-1 / x // 1490 °C / 20 min / x.  
 
 
Figure 117 : Courbes de densification d'échantillons frittés sous différentes pressions : 30, 50 et 70 MPa. 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 / x // 1490 °C / 20 min / x  
 
Sous une pression de 30 MPa, la densification débute à 1210 °C et se termine après 2 min de maintien 
à 1450 °C. La pression minimale appliquée étant de 30 MPa, la remontée dans la courbe de 
densification correspondant au relâchement de la pression n’est pas observée. 
Sous une pression de 50 MPa, la densification débute à 1180 °C et se termine après 1 min de maintien 
à 1450 °C. 
Sous une pression de 70 MPa, la densification débute à 1170 °C et se termine à 1400 °C. 
 
L’application d’une pression uniaxiale plus élevée permet de diminuer les températures de début et de 
fin de frittage et d’accélérer la cinétique de densification. Une pression plus importante favorise les 
contacts entre les particules et augmentent ainsi leur réactivité. Cependant, l’augmentation de la 
pression appliquée peut également limiter la croissance des grains (figure 118). 
 





Figure 118 : Aspects visuels et images MEB des échantillons frittés par SPS sous différentes pressions :  
30 MPa, 50 MPa, 70 MPa. Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 / x // 1490 °C / 20 min / x  
 
L’aspect visuel des céramiques montre que pour les pressions les plus élevées (50 MPa et 70 MPa), les 
échantillons sont de type cœur-couronne tandis que lorsque la pression est plus faible (30 MPa), 
l’échantillon est gris homogène translucide. 
 
La diminution de la pression appliquée au cours du frittage a permis d’obtenir des céramiques ne 
présentant plus d’aspect cœur-couronne. Cependant, la densité de l’échantillon obtenu avec une 
pression de 30 MPa est de 99,5 % tandis que les échantillons frittés sous une pression plus importante, 
50 MPa et 70 MPa ont une densité plus élevée de 99,8 % et 99,7 % respectivement. La carte de 
frittage correspondante est présentée figure 119. 
 
 
Figure 119 : Influence de la pression sur la densité et la taille des grains  
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 / x // 1490 °C / 20 min / x  




L’application d’une pression plus faible pendant la rampe de montée en température permet de limiter 
l’effet cœur-couronne. En revanche, l’application d’une pression plus élevée à la température de fin de 
frittage permet d’atteindre une plus forte densité en limitant une croissance trop rapide des grains au 
cours du temps de maintien. La charge de 50 MPa est retenue car elle permet d’obtenir une densité 
élevée tout en permettant la croissance des grains. 
 
L’étude de l’influence des principaux paramètres de frittage à savoir la température, le temps de 
maintien et la pression, n’ont pas permis d’obtenir des échantillons transparents. La démarche a donc 
été poursuivie avec l’étude de l’influence de la rampe de montée en température.  
 
 
e. Rampe de montée en température 
 
Une nouvelle référence est définie suite à l’optimisation des paramètres principaux de frittage 
(T, t et P) :  
 
70 MPa // 50 °C/min / 50 MPa // 1490 °C / 20 min / 50 MPa 
 
L’influence de la rampe de montée en température a été étudiée pour 3 configurations différentes : 
50 °C/min jusqu’à 1490 °C, 50 °C/min jusqu’à 1100 °C puis 10 °C/min jusqu’à 1490 °C et 50 °C/min 
jusqu’à 1100 °C puis 5 °C/min-1 jusqu’à 1490 °C (figure 120). La température de 1100 °C a été 
retenue car elle correspond au début du frittage dans le cas d’un cycle sous une charge de 50 MPa. 
 
 
Figure 120 : Courbes de densification d'échantillons frittés avec différentes rampes de montée en température : 
50 °C/min, 50 °C/min + 10 °C/min et 50 °C/min + 5 °C/min. 
Cycle de frittage : 70 MPa // x / 50 MPa // 1490 °C / 20 min / 50 MPa 
 
 




Lorsque la rampe de montée en température est maintenue constante à 50 °C/min jusqu’à la 
température de frittage de 1490 °C, un palier de densification à 1100 °C est observé puis le frittage 
débute à 1170 °C. En revanche, lorsque la rampe de montée en température est plus lente à partir de 
1100 °C, la densification commence directement. 
 
La température de début de frittage diminue lorsque la rampe de montée en température est en deux 
étapes, elle est de 1120 °C contre 1180 °C lorsque la rampe est de 50 °C/min tout au long du cycle. 
La température de fin de frittage est, quant à elle, abaissée à 1400 °C. La vitesse de montée en 
température étant ralentie, la cinétique de frittage l’est aussi. 
 
Les échantillons obtenus à partir de cycles composés de deux étapes sont gris translucides, 
contrairement à l’échantillon obtenu avec une rampe constante de 50 °C/min qui est gris et d’aspect 
cœur-couronne. Les microstructures correspondantes sont présentées figure 121. 
 
 
Figure 121 : Images MEB des échantillons frittés par SPS avec différentes rampes de de montée en température : 
50 °C/min, 50 °C/min jusqu’à 1100 °C puis 10 °C/min, 50 °C/min jusqu’à 1100 °C puis 5 °C/min  
Cycle de frittage : 70 MPa // x / 50 MPa // 1490 °C / 20 min / 50 MPa 
 
La taille des grains augmente lors de la diminution de la vitesse de montée en température. Elle est de 
1,4 µm pour une rampe de 5 °C/min et de 0,9 µm pour une rampe de 10 °C/min, soit une augmentation 
de 55 %. La taille des grains est plus importante lorsque la rampe de montée en température est 
ralentie puisque la durée du cycle à haute température (> 1100 °C) est plus longue favorisant ainsi la 
croissance des grains. La carte de frittage correspondant est présentée figure 122. 
 





Figure 122 : Influence de la rampe de montée en température sur la densité et la taille des grains 
Cycle de frittage : 70 MPa // x / 50 MPa // 1490 °C / 20 min / 50 MPa 
 
Une rampe de montée en température en deux étapes permet d’obtenir des échantillons gris 
translucides homogènes tout en conservant une pression élevée de 50 MPa. La couleur grise peut être 
due à une contamination par le carbone des outillages en graphite et/ou par la formation de lacunes 
d’oxygène. 
 
Le cycle de frittage permettant l’obtention de céramiques translucides homogènes avec une densité 
élevée (99,85 %) est donc le suivant : 
 
70 MPa // 50 °C/min jusque 1100 °C puis 10 °C/min / 50 MPa // 1490 °C / 20 min / 50 MPa 
 
L’optimisation des paramètres de frittage a permis l’obtention de céramiques de densité élevée. Afin 
d’atteindre la transparence, trois problèmes majeurs doivent être résolus :  
 
- l’origine de l’aspect cœur-couronne des échantillons pour des pressions ≥ 50 MPa, 
- l’origine des zones à fort grossissement de grains dans la microstructure, 













III.  Objectif : atteindre la transparence 
 
1. Aspect cœur-couronne 
 
L’échantillon est gris et présente un aspect cœur-couronne : opaque au centre et translucide en 
périphérie. Cet aspect cœur-couronne peut provenir d’hétérogénéités de microstructure pouvant avoir 
deux origines : 
 
- un gradient de pression, 
- un gradient de température. 
 
 
a. Gradient de pression 
 
L’existence de forces de frottement entre la poudre et les parois de la matrice lors d’une compaction 
uniaxiale est à l’origine d’un gradient de densité [128]. Ce gradient conduit à une compaction 
inhomogène de la structure granulaire qui se traduit par une densification différentielle après frittage. 
Ce gradient est d’autant plus faible que le rapport  |&0.:&%è.0 est faible (figure 123). 
 
 
Figure 123 : Gradient de densité lors du pressage uniaxial de poudre céramique en fonction de la hauteur de poudre [77] 
 
Dans cette étude, la hauteur de poudre après pré-compaction à froid sous une pression de 70 MPa et 
avant frittage est de 6 mm (densité 50 %). La hauteur de poudre étant relativement faible comparée au 
diamètre de la matrice (30 mm), les effets de bords peuvent être négligés. 
 




En revanche, l’utilisation de pistons percés permettant la visée pyrométrique entraine la formation 
d’un gradient de pression au sein de l’échantillon. Une étude de simulation a été réalisée à l’aide du 
logiciel COMSOL afin de mettre en évidence ce gradient de pression. La densité de la poudre a été 
fixée à 50 %, elle correspond à la densité de l’échantillon après la pré-compaction à froid de 70 MPa. 
Les hypothèses de calcul sont basées sur un modèle élastique linéaire en 3D, la température n’a pas été 
prise en compte. Le module d’Young de la céramique de YAG a été fixé à 308 GPa et le coefficient de 
Poisson à 0,28. La répartition des contraintes de Von Mises dans l’échantillon ont été comparées dans 
le cas d’un piston creux et dans le cas d’un piston plein pour des charges appliquées de 35 kN, 50 kN 
et 70 kN. Les résultats sont présentés en vue 2D axi-symétrie (figure 124). 
 
 
Figure 124 : Calcul numérique, réalisé avec le logiciel COMSOL, des contraintes de Von Mises réparties dans le matériau 
dans le cas d’une charge appliquée à l’aide d'un piston plein (a-c) et d'un piston percé (d-f).  
Les calculs ont été réalisés pour différentes charges : 35 kN (a,d), 50 kN (b,e) et 70 kN (c,f) 
 
La simulation met en évidence une accentuation du gradient de contraintes avec l’augmentation de la 
charge (a, b, c). Ce gradient est d’autant plus marqué lors de l’utilisation de pistons percés (d, e, f).La 
surface étant plus faible dans le cas d’un piston percé, la pression appliquée sera plus importante que 
dans le cas d’un piston plein pour une charge équivalente. Par exemple, une charge de 50 kN 
correspond à une pression de 70 MPa dans le cas d’un piston plein de diamètre 30 mm et à une 
pression de 91 MPa dans le cas d’un piston percé de diamètre extérieur 30 mm et de diamètre intérieur 
14 mm. 
 
La structure cœur-couronne de l’échantillon peut donc être due à l’application d’une pression trop 
élevée au cours du frittage. En effet, la charge appliquée de 50 kN dans le cas de pistons percés 
entraine une différence de 132 MPa au niveau des contraintes de Von Mises entre le centre et le bord 
de l’échantillon alors qu’elle n’est que de 92 MPa lorsque la charge appliquée est de 35 kN. 




b. Gradient de température 
 
La température a été simulée à l’aide du logiciel ABAQUS afin de déterminer s’il existe un gradient 
thermique au sein de l’échantillon. Les hypothèses de calcul sont basées sur un modèle 
thermoélectrique en 3D, l’application d’une charge n’étant pas prise en compte. Les contacts entre les 
différents éléments sont considérés comme parfaits, seules les pertes par rayonnement des surfaces 
inférieure et supérieure de la matrice sont considérées ; les pertes par convection ont été négligées car 
les traitements ont été réalisés sous vide. La simulation numérique ne prend pas en compte la variation 
des propriétés physiques du YAG en fonction de la température, la variation de la conductivité 
électrique du YAG n’étant décrite dans la littérature que jusqu’à la température de 300 °C [171, 172].  
 
Le calage des conditions aux limites a été effectué à partir d’un échantillon de référence fritté à 
1490 °C pendant 20 min. Le gradient de température pouvant apparaitre lors du chauffage à haute 
température a été étudié pour un échantillon de YAG de diamètre de 30 mm et d’épaisseur 3 mm 
(figure 125). La température mesurée par le pyromètre axial est de 1490 °C, elle correspond à la 
température de frittage. 
 
 
Figure 125 : Simulation du gradient de température dans un échantillon de YAG de diamètre 30 mm et d’épaisseur 3 mm 
lors du frittage à 1490 °C 
 
D’après la simulation, il apparait que les bords de l’échantillon atteignent la température de 1558 °C 
tandis que le cœur de l’échantillon est à 1511 °C, soit un gradient de température de 47 °C. La 
température mesurée par le pyromètre est inférieure à la température estimée de l’échantillon en raison 
de la perte de chaleur entre l’échantillon et les pistons.  




Les calculs numériques réalisés à l’aide des logiciels COMSOL et ABAQUS mettent en évidence la 
présence d’un gradient de pression et d’un gradient de température au cours du frittage SPS ; afin de 




c. Etude de la microstructure 
 
La présence d’un gradient de pression et/ou d’un gradient de température peut entrainer des 
différences de microstructure entre le centre et la périphérie de l’échantillon comme l’apparition de 
porosité ou une modification de la taille des grains. La microstructure a donc été comparée entre le 
centre et la périphérie de l’échantillon (figure 126). 
 
 
Figure 126 : Images MEB à cœur et en périphérie de l’échantillon de référence 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 / 70 MPa // 1490 °C / 20 min / 70 MPa 
 
La rupture est de type transgranulaire à cœur et en périphérie. Les grains sont très fins mais leur taille 
est difficilement estimable. Les microstructures à cœur et en périphérie de l’échantillon ne présentent 
pas une différence significative. Les gradients de pression et de température mis en évidence suite aux 
études de simulation ne semblent pas modifier la microstructure de l’échantillon. L’aspect cœur-
couronne disparait lorsque la pression appliquée est relativement faible (30 MPa) ou lorsque la rampe 
de montée en température est ralentie à partir de la température de début de frittage, permettant ainsi 
une densification et une évolution de la microstructure homogènes. 
 
 




2. Présence de zones sphériques à fort grossissement de 
grains 
 
La microstructure des échantillons présente également des zones sphériques à fort grossissement de 
grains dont l’origine n’est pas déterminée dans la littérature.  
 
Ces zones, où la rupture est de type intergranulaire, ont un diamètre variant entre 50 et 150 µm et sont 
réparties aléatoirement sur toute l’épaisseur de l’échantillon (figure 127). 
 
 
Figure 127 : Images MEB montrant la répartition des zones sphériques à fort grossissement de grains  
sur la tranche de l'échantillon 
 
La rupture à l’intérieur de ces zones est de type intergranulaire et les grains sont significativement plus 
gros, environ 1,6 µm, qu’en dehors de ces zones où la rupture est de type transgranulaire (figure 128).  
 
 
Figure 128 : Images MEB au centre et à l'extérieur des zones à fort grossissement de grains 
 




Deux hypothèses sont envisagées : 
 
- la présence d’agglomérats « durs » entrainant un phénomène de frittage différentiel,  
- la présence locale d’impuretés entrainant localement une forte augmentation de la cinétique de 
croissance des grains.  
 
Un essai de frittage a donc été réalisé avec de la poudre synthétisée dans les mêmes conditions afin de 
vérifier la présence ou non de ces zones à fort grossissement de grains (figure 129). 
 
  
Figure 129 : Images MEB de la poudre synthétisée frittée dans les mêmes conditions 
 
Les images révèlent une microstructure homogène sur l’ensemble de l’échantillon.  
La poudre commerciale présente une distribution granulométrique centrée tandis que celle de la 
poudre synthétisée est plutôt multimodale. L’hypothèse de la présence d’agglomérats entrainant un 
frittage différentiel est donc rejetée. La présence des zones sphériques dans la poudre commerciale est 
attribuée à la présence d’une impureté entrainant localement un grossissement exagéré des grains. 
Cette impureté pourrait être Si (33 ppm) sous forme de SiO2. En effet, d’après la littérature, SiO2 
forme une phase liquide favorisant le frittage [148, 150]. Sa quantité étant très faible, cette impureté ne 
peut pas être détectée par analyse EDS. 
 
 
3. Origine de la couleur grise 
 
La couleur grise des comprimés peut être attribuée à une éventuelle contamination de la céramique 
par le carbone présent dans le papyex et les outillages. Il ne faut toutefois pas exclure la présence de 
lacunes d’oxygène qui conduisent également à cette couleur. L’évolution de l’aspect visuel des 
céramiques en fonction de la pression et de la température est présentée figure 130.  
 





Figure 130 : Evolution de l'aspect visuel des céramiques en fonction des conditions de frittage (charge et température) 
 
50 °C/min - 1370 °C - 10 min – 50 MPa : opaque blanc, densité 97,51% 
50 °C/min - 1370 °C - 10 min – 70 MPa : cœur-couronne gris-blanc, densité 99,51% 
50 °C/min - 1490 °C - 10 min – 70 MPa : gris foncé, densité 99,77% 
 
Le premier échantillon a été fritté à 1370 °C sous une pression de 50 MPa, il est de couleur blanche 
homogène. Lorsque la pression est augmentée à 70 MPa, la couleur grise apparait. Enfin la couleur 
grise s’accentue lorsque la température de frittage augmente à 1490 °C.  
 
La couleur grise apparait à partir d’une certaine température à laquelle plusieurs mécanismes peuvent 
être activés, comme la diffusion du carbone du papyex dans l’échantillon ou la création de lacunes 
d’oxygène.  
 
Les observations de la microstructure par MEB ne révélant pas la présence d’inclusions de carbone, 
des analyses par spectrométrie Raman ont été réalisées afin de détecter le carbone (figure 131).  
 
 
Figure 131 : Spectre Raman d'un échantillon fritté par SPS et présentant une couleur grise comparé au spectre obtenu à 
partir de poudre commerciale. 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C/min / 70 MPa // 1490 °C / 20 min / 70 MPa 
 




Le spectre Raman de l’échantillon fritté par SPS de couleur grise est identique au spectre Raman 
obtenu pour la poudre commerciale. Aucun pic supplémentaire caractéristique du carbone n’est 
détecté. La couleur grise est donc attribuée préférentiellement aux lacunes d’oxygène. 
 
La présence de lacunes d’oxygène après frittage SPS d’un spinelle MgAl2O4 a été mis en évidence par 
Wang et al. [169]. Les céramiques ont été frittées à 1300 °C avec un cycle de pression en deux étapes. 
Jusqu’à la température de 1250 °C, la pression Ppre appliquée varie entre 5 MPa et 100 MPa (figure 
132). A partir de 1250 °C et jusqu’à la fin du temps de maintien à 1300 °C, la pression appliquée est 
de 100 MPa. 
 
 
Figure 132 : Céramiques transparentes de MgAl2O4 (Ø = 12 mm, e = 1,6-2 mm) frittées à 1300 °C pendant 3 min  
sous une charge Ppre de 5, 10, 20, 30, 50 et 100 MPa jusqu'à 1250 °C puis 100 MPa [169] 
 
Les échantillons frittés sous une pression Ppre supérieure à 30 MPa présentent un aspect cœur-couronne 
avec un cœur plus foncé d’environ 8 mm de diamètre. L’échantillon perd son aspect cœur-couronne 
lorsque la pression Ppre appliquée est inférieure à 30 MPa. L’observation de la microstructure des 
échantillons frittés à Ppre = 5 MPa et Ppre = 100 MPa à cœur et en périphérie n’a pas montré de 
différences significatives. L’analyse par éléments finis a mis en évidence un gradient de température 
de 30 °C qui n’est pas suffisant pour entrainer une différence de taille de grains entre le cœur et la 
périphérie de l’échantillon. Cet effet est attribué à une densité de dislocations plus importante lors de 
l’application d’une charge plus élevée entrainant la formation de lacunes d’oxygène et l’apparition de 
la couleur grise. La diminution de la pression entraine la formation d’un solide plus poreux à 1250 °C 
et limite la densité de dislocations. D’après cette étude, la concentration en lacunes d’oxygène serait 
plus importante au centre de l’échantillon qu’en périphérie.  
 
La formation de lacunes d’oxygène au cours du frittage entraine une coloration grise de l’échantillon 








4. Elimination des lacunes d’oxygène 
 
Pour comprendre l’origine de la formation de ces lacunes d’oxygène au sein de la céramique, il 
convient de rappeler que les expériences de SPS sont menées sous vide et en présence d’outillages 
(incluant le papyex) en graphite. Ainsi, l’environnement de l’échantillon est plutôt réducteur favorisant 
ainsi la formation de lacunes d’oxygène. De plus, le carbone contenu dans les outillages peut réagir 
avec l’oxygène contenur dans l’échantillon pour former du monoxyde de carbone CO ou du dioxyde 
de carbone CO2, créant ainsi des lacunes d’oxygène dans la structure du YAG et donnant une couleur 
grise à l’échantillon. Ainsi, il a été envisagé de réalisé un recuit sous atmosphère oxydante pour 
réduire la quantité de lacunes d’oxygène dans la céramique [141]. 
 
Dans un premier temps, un recuit sous air, 1 h à 800 °C puis à 1100 °C, a été effectué sur un 
échantillon gris afin d’éliminer les lacunes d’oxygène (figure 133).  
 
 
Figure 133 : Echantillon de YAG commercial fritté à 1490 °C pendant 20 min puis recuit sous air à 800 °C pendant 60 min 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C/min jusqu’à 1100 °C puis 10 °C/min / 50 MPa // 1490 °C / 20 min / 50 MPa 
 
Un recuit de 1 h à 800 °C n’a pas modifié l’aspect de la céramique tandis que le recuit de 1 h à 
1100 °C a permis l’élimination de la couleur grise. L’échantillon obtenu après recuit est opaque et de 
couleur légèrement jaune. Ainsi, une température « seuil » doit être atteinte pour activer l’élimination 
de lacunes d’oxygène au sein de la céramique. 
 
Dans un second temps, une aide au frittage, LiF, a été utilisée afin de limiter la réaction entre le 
carbone contenu dans les échantillons et la céramique ; 0,25 %m de LiF ont été ajoutés à 10 g de YAG 
commercial puis mélangés à sec dans un mortier. Le taux de LiF a été choisi d’après les travaux de 
Frage et al. [152]. L’échantillon obtenu est translucide de couleur légèrement jaune. Le temps de 
maintien a donc été augmenté à 60 min et une céramique transparente a ainsi été obtenue (figure 134). 
 





Figure 134 : Echantillon de YAG commercial fritté en présence de 0,25 % LiF (Ø = 30 mm, e = 3 mm) 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C/min jusqu’à 1100 °C puis 10 °C/min / 50 MPa // 1490 °C / 60 min / 50 MPa 
 
La couleur légèrement jaune est attribuée à une impureté de soufre présente à hauteur de 250 ppm 
dans la poudre commerciale. La présence de soufre réduit en sulfure S2- donne une coloration jaune au 
verre en milieu réducteur [173-175]. La coloration jaune dans des céramiques transparentes a 
également été montrée par Messing et al. [176] après frittage sous vide à 1700-1850 °C de Nd:YAG. 
 
L’échantillon fritté en présence de 0,25 %m de LiF permet d’obtenir des céramiques transparentes, de 
couleur légèrement jaune, après augmentation du temps de maintien à 60 min. Le cycle SPS est le 
suivant :  
70 MPa // 50 °C/min jusqu’à 1100 °C puis 10 °C/min / 50 MPa // 1490 °C / 60 min / 50 MPa. 
 
L’ajout de LiF a donc permis d’obtenir des céramiques transparentes. Cependant, son mode d’action 
au cours du frittage n’est pas entièrement élucidé et de nombreuses hypothèses divergent dans la 
littérature [153, 159]. 
 
 
C. Etude du mode d’action du LiF 
 
I.  Optimisation du taux de LiF 
 
La présence de LiF en faible quantité, mélangée à la poudre de YAG, permet d’obtenir des céramiques 
transparentes après frittage SPS. L’influence du taux de LiF a été étudiée pour 5 taux : 0 %m (pas de 
LiF), 0,1 %m,  0,25 %m, 0,5 %m et 1 %m (figure 135).  
 





Figure 135 : Courbes de densification d'échantillons de YAG commercial frittés avec différents taux de LiF :  
0 %m, 0,1 %m, 0,25 %m, 0,5 %m et 1 %m.  
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 jusqu’à 1100 °C puis 10 °C.min
-1
 / 50 MPa // 1490 °C / 60 min / 50 MPa 
 
Les courbes de densification présentent non seulement des cinétiques différentes mais également des 
températures caractéristiques plus basses avec l’ajout de LiF que sans ; la présence de LiF accélère 
significativement la cinétique de frittage.  
 
La température de frittage permettant d’atteindre la transparence (1490 °C), est bien supérieure à la 
température de fin de frittage. L’augmentation du temps de maintien à une température de frittage plus 
basse permettrait certainement d’atteindre également la transparence, un compromis doit donc être fait 
entre une température plus élevée ou un temps de maintien allongé. Dans cette étude, la température 
de 1490 °C est conservée, avec un temps de maintien d’une heure. 
 
Les échantillons avec ajout de 0,1 %m, 0,25 %m et 0,5 %m de LiF sont transparents avec une légère 
couleur jaune. L’échantillon avec 1 %m de LiF est jaune opaque. Le LiF joue un rôle important au 
cours du frittage et son taux doit être contrôlé au risque de perdre la transparence. La transmission des 
échantillons a été mesurée à l’aide d’un spectromètre (Varian Cary 5E) jusqu’à la longueur d’onde de 
3 µm (figure 136).  





Figure 136 : Transmission des échantillons frittés avec différents taux de LiF : 0,1 %m, 0,25 %m, 0,5 %m et 1 %m.  
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 jusqu’à 1100 °C puis 10 °C.min
-1
 / 50 MPa // 1490 °C / 60 min / 50 MPa 
 
Les pics d’absorption observés à 330 et 450 nm sont attribués à l’absorption par les impuretés de 
soufre. Le décrochage observé à 800 nm correspond au changement de détecteur visible - infrarouge.  
 
L’échantillon présentant le maximum de transmission a été obtenu avec 0,25 %m de LiF. La 
transmission, 80 % à 400 nm pour une épaisseur d’échantillon de 2,5 mm, est très proche de la 
transmission théorique d’une céramique transparente de YAG (84 %).  
 
La courbe de densification de l’échantillon fritté avec 1 %m de LiF présente un ralentissement de la 
cinétique de frittage entre 960 °C et 1100 °C pouvant correspondre à la formation d’une phase 
secondaire empêchant l’obtention de la transparence. Cependant, l’analyse par DRX des échantillons 
frittés n’a pas révélé la présence d’une phase secondaire. 
 
   
Figure 137 : Images MEB d'un échantillon de YAG commercial fritté en présence de 1 %m de LiF.  
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 jusqu’à 1100 °C puis 10 °C.min
-1
 / 50 MPa // 1490 °C / 60 min / 50 MPa 
 




Au niveau de la microstructure (figure 137), deux zones distinctes avec des tailles de grains différentes 
sont observées. Une première zone, d’épaisseur 0,6 mm, avec une taille de grains d’environ 5 µm. 
Dans la deuxième zone, d’épaisseur 1,7 mm, la taille des grains est hétérogène et beaucoup plus 
importante. L’ajout de 1 %m de LiF entraine localement une croissance exagérée des grains dans 
l’échantillon conduisant à une plus grande diffusion de la lumière et donc à la perte de la transparence. 
L’origine de la différence de taille de grains entre les deux zones n’a cependant pas pu être expliquée. 
Néanmoins, il serait souhaitable d’optimiser le moyen de dispersion de LiF au sein de la poudre de 
YAG, en particulier, pour des taux plus élevés, pour éviter la formation d’amas. 
 
 
II.  Influence de l’ajout de LiF sur la microstructure 
 
L’échantillon présentant la meilleure transmission a été obtenu avec l’ajout de 0,25 %m de LiF. La 
microstructure de cet échantillon a été observée par MEB à 3 grandissements (figure 138). 
 
   
Figure 138 : Images MEB des échantillons de YAG commercial frittés avec ajout de 0,25 %m de LiF.  
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 jusqu’à 1100 °C puis 10 °C.min
-1
 / 50 MPa // 1490 °C / 60 min / 50 MPa 
 
L’ajout de LiF a entrainé une forte croissance des grains avec une taille moyenne de 5,8 µm après 
frittage soit une augmentation de 414 % par rapport à une céramique frittée sans LiF. La 
microstructure est homogène sur l’ensemble de l’échantillon. De la porosité intergranulaire résiduelle 
présentant une taille de pores légèrement inférieure à 1 µm est également observée mais elle n’est pas 
attribuée à de la dédensification qui aurait pu être attendue en raison de la température élevée.  
 
La microstructure des échantillons a également été étudiée par MET afin de déterminer si une phase 
secondaire s’est formée aux joints de grains, voire au cœur des grains de YAG (figure 139). 
 





Figure 139 : Images MET d’un point triple d'un échantillon de YAG commercial fritté en présence de 0,25 %m de LiF 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 jusqu’à 1100 °C puis 10 °C.min
-1
 / 50 MPa // 1490 °C / 60 min / 50 MPa 
 
Les microstructures observées par MET révèlent des joints de grains propres, sans phases secondaires. 
Le lithium restant dans l’échantillon est certainement en solution solide dans le réseau du YAG. Une 
analyse en dispersion d’énergie (EELS) a été réalisée mais le seuil de détection étant de 1 % at., il n’a 
pas été possible de détecter le lithium introduit en trop faible quantité (0,25 %m). 
 
L’augmentation du temps de maintien, qui conduit à un grossissement de grains, permet d’améliorer la 
transmission. Un essai a donc été réalisé avec un temps de maintien de 120 min.  
Les microstructures de deux échantillons frittés 60 min et 120 min ont été observées par MEB 
(figure 139). 
 
   
60 min 
   
120 min 
Figure 140 : Images MEB des échantillons frittés avec ajout de 0,25 %m de LiF  
pour différents temps de maintien : 60 min et 120 min 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 jusqu’à 1100 °C puis 10 °C.min
-1
 / 50 MPa // 1490 °C / x / 50 MPa 
 




La taille des grains moyenne est de 5,8 µm pour l’échantillon fritté 60 min et 4,8 µm pour 
l’échantillon fritté 120 min. L’augmentation du temps de maintien n’a pas entrainé de grossissement 




III.  Hypothèses sur le mode d’action de LiF 
 
D’après la littérature, le mode d’action de LiF et son influence sur l’obtention de la transparence ne 
sont pas entièrement compris. Dans ces travaux de thèse, plusieurs méthodes de caractérisations ont 
été couplées afin de déterminer plus précisément les mécanismes réactionnels mis en jeu au cours du 
frittage SPS de YAG en présence de LiF. 
 
Dans un premier temps, des analyses thermo-gravimétriques (ATG) et thermo-différentielles (ATD) 
de LiF ont été effectuées sous air reconstitué (20 % O2 + 80 % N2) (figure 140). La rampe de montée 
en température a été fixée à 10 °C.min-1 jusqu’à la température maximale de 1500 °C. 
 
 
Figure 141 : ATG-ATD sous air reconstitué (20 % O2 + 80 % N2) de LiF 
 
Le premier pic endothermique à 875 °C est attribué à la fusion du LiF. Le deuxième pic 
endothermique, commençant à 1050 °C jusqu’à 1300 °C correspond à la décomposition et à 










Dans un deuxième temps, la même analyse a été réalisée en présence de YAG (figure 142). 
 
 
Figure 142 : ATG-ATD sous air reconstitué (20 % O2 + 80 % N2) d'un mélange YAG + LiF 
 
L’analyse ne révèle pas de différences significatives en présence de LiF, il est tout de même à noter le 
pic de fusion de LiF à 875 °C et sa décomposition à partir de 1050 °C. La différence de perte de masse 
pour le mélange (YAG + LiF) à partir de 1000 °C correspond à la perte de masse totale du LiF.  
 
Le YAG ne réagirait pas directement avec le LiF. En revanche, d’après Meir et al. [177] lorsque le 
mélange (YAG + LiF) n’est pas sous forme compacte, la pression de vapeur saturante de LiF étant 
relativement élevée [159], ce dernier s’évapore dès que la température dépasse 1300 °C. 
 
La même analyse a été réalisée sous air reconstitué (figure 143a) puis sous vide (figure 143b) pour le 
même mélange (YAG + LiF) mais cette fois-ci en présence de carbone (sous forme de papyex) pour 
reconstituer l’environnement de l’échantillon au cours du frittage SPS. 
 
  









Dans le cas d’une analyse sous air, l’évolution du système peut être décomposée en 3 étapes : 
 
- A 733 °C, le pic exothermique associé à une perte de masse est attribuée à la combustion du 
carbone sous air et son évaporation sous forme de gaz CO/CO2. 
- A 853 °C, le pic endothermique est associé à la fusion de LiF. La masse du système reste 
constante. 
- La perte de masse commençant à 1000 °C et se terminant à 1275 °C est attribuée à la 
décomposition et à l’évaporation de LiF. Elle est associée à un pic endothermique large. 
 
Dans le cas d’un mélange (YAG + LiF + C) sous air, chaque espèce réagit séparément. Tout d’abord, 
le carbone se dégage sous forme de CO/CO2 à 733 °C puis le LiF se décompose à partir de 1000 °C. 
La température de fusion du YAG étant bien supérieure à 1500 °C, ce composé n’évolue pas au cours 
de l’analyse thermique. 
 
Dans le cas d’une analyse sous vide, l’évolution du système est différente. La perte de masse est 
continue à partir de 700 °C. Le pic de fusion du LiF est toujours à 850 °C mais le départ du carbone 
sous forme de CO/CO2 n’est pas observé puisque l’atmosphère sous vide ne contient pas d’oxygène. 
 
Au cours du frittage, on peut donc supposer que le LiF forme une phase liquide à partir de 850 °C, 
facilitant ainsi le réarrangement et le début de frittage des grains de YAG. La cinétique de 
densification est accélérée et le grossissement des grains favorisé comme le montrent les courbes de 
densification (figure 135) ainsi que les images MEB (figure 138). 
 
Des analyses par spectrométrie de masse (Inficon, Transpector 2) ont été menées sur un mélange 
LiF + papyex à 800 °C afin de mettre en évidence un éventuel dégagement gazeux de CF4 ou de l’une 
de ses formes ionisées suivant l’hypothèse proposée par Frage et al. [153]. Dans un premier temps, un 
spectre de référence a été réalisé en vue d’analyser l’atmosphère de la chambre de mesure sous vide 
(figure 144). 





Figure 144 : Spectre de référence à 800 °C de l’atmosphère de la chambre sous vide 
 
Le spectre met en évidence la présence de H2 (2 g/mol), H2O (18 g/mol), N2 ou CO (28 g/mol), et CO2 
(44 g/mol) lors d’une analyse sous vide. 
 
Dans un deuxième temps, un morceau de papyex recouvert d’une poudre de LiF a ensuite été placé 
dans le four sous vide à 800 °C, le spectre de masse correspondant est représenté figure 145. 
 
 
Figure 145 : Spectre de masse à 800 °C sous vide d’un mélange LiF + papyex 
 
Le spectre de masse met en évidence les pics principaux de H2, H2O, N2 ou CO, et CO2 identifiés dans 
le spectre de référence ainsi qu’une série de pics non identifiés. Afin de déterminer l’origine de ces 
pics, les spectres de masse du papyex seul (figure 146a) et du gaz de CF4 (figure 146b) ont également 
été analysés. 
 





Figure 146 : Spectres de masse sous vide à 800 °C de papyex (a) et du gaz CF4 (b) 
 
Le spectre du papyex est identique au spectre du système (LiF + papyex), l’ensemble des pics sont 
donc attribués au papyex. Le spectre du gaz CF4 met en évidence un premier pic à 50 g/mol 
correspondant à la forme ionisée CF2+ et un deuxième pic à 69 g/mol correspondant à CF3+. Ces deux 
pics n’étant pas présents dans le spectre du système (LiF + papyex) (figure 144), l’hypothèse d’un 
dégagement gazeux de type CF4 lors de la réaction entre le LiF et le papyex au cours du frittage SPS 
ne sera pas retenue dans la suite de ce travail. Ces observations sont en accord avec les analyses 
conduites sur les céramiques « grises » au cours desquelles la carbone n’a pas été mis en évidence 
excluant la formation de CF4 au cours du frittage comme le supposaient Frage et al. [152]. 
 
Suite à ces résultats, il convient de reconsidérer le rôle du LiF au cours du frittage SPS. En effet, il est 
également signalé dans la littérature la possibilité de créer des lacunes d’oxygène [163]. 
  
L’ajout de LiF entrainerait la formation de lacunes d’oxygène selon l’équation :  
2LiF	 → 2LiQ  2F\∗  V\∗∗         (29) 
 
Les lacunes d’oxygène sont ensuite comblées par les atomes de fluor, le lithium restant en site 
interstitiel. La formation de lacunes d’oxygène permettrait l’accélération la cinétique de densification 
mais n’expliquerait pas la disparition de la couleur grise et l’obtention de la transparence. 
 
La formation de ces lacunes d’oxygène pourrait rendre le matériau semi-conducteur à haute 
température. Afin de mettre en évidence un éventuel changement de conductivité électrique du YAG, 
il a été envisagé d’exploiter les courbes I(t), U(t) voire P(t) obtenues au cours d’un essai SPS. La 
puissance délivrée a été comparée dans le cas d’un échantillon sans LiF, avec 0,25 %m de LiF et avec 
1 %m de LiF (figure 147). 
 





Figure 147 : Evolution de la tension au cours du frittage SPS d'un échantillon de YAG commercial fritté sans ajout de LiF, 
avec 0,25 %m de LiF et avec 1 %m de LiF 
 
La tension est identique pour les 3 taux de LiF considérés, la chute de tension à 1100 °C correspond au 
ralentissement de la rampe de montée en température  à 10 °C/min. De même, la légère chute de 
tension à 1450 °C et 1490 °C correspond au début du temps de maintien. 
 
La puissance n’est pas modifiée en présence de LiF. Si l’échantillon devient semi-conducteur en 
présence de LiF, sa résistance électrique devrait être moins élevée. La variation du courant au cours de 
ces mêmes essais a également été comparée (figure 147).  
 
 
Figure 148 : Evolution du courant au cours du frittage SPS d'un échantillon de YAG commercial fritté sans ajout de LiF, 
avec 0,25 %m de LiF et avec 1 % de LiF 
 
La puissance et la tension ne variant pas avec l’ajout de LiF, l’échantillon ne passe pas par un état 
semi-conducteur.  
 




L’ajout de LiF est essentiel pour obtenir des céramiques transparentes à partir des conditions de 
frittage définies au paragraphe B.II. Sa présence, même en faible quantité, permet d’accélérer 
significativement la cinétique de densification et favorise la croissance des grains. Son mode d’action 
n’est pas entièrement compris mais deux hypothèses pourraient être envisagées :  
 
- La formation d’une phase liquide dès 853 °C, qui faciliterait le réarrangement granulaire et le 
frittage, suivie de sa décomposition puis de son évaporation au-delà de 1000 °C.  
 
- La formation de lacunes d’oxygène permettant l’accélération de la cinétique de densification 
pour des températures inférieures à 1000 °C. Les atomes de fluor (rF- = 136 pm) se placeraient 
ensuite en remplacement des lacunes d’oxygène (rO2- = 140 pm) tandis que le Li (rLi+ = 59 pm) 
resterait en site interstitiel en raison de sa petite taille 
 
 
D. Application du cycle de frittage à la poudre synthétisée et à la 
poudre dopée erbium 
 
I. Comparaison de la poudre commerciale et de la poudre 
synthétisée 
 
La poudre synthétisée présente une taille de grains plus faible ainsi qu’une surface spécifique plus 
élevée que la poudre commerciale (tableau 24). 
 
 YAG Baikowski YAG synthétisé 
Surface spécifique (m²/g) 9,4 30 
ØBET (nm) 140 43 
MEB 
  
ØMEB (nm) 180 30-50 
ØDRX (nm) 95 49 
 
Tableau 24 : Comparaison des caractéristiques microstructurales des poudres de YAG synthétisée et commerciale 
 




Des essais de compressibilité ont été réalisés afin de comparer le comportement sous pression de la 
poudre commerciale et de la poudre synthétisée (figure 149). 
 
 
Figure 149 : Courbes de compressibilité YAG commercial et YAG synthétisé  
 
La poudre synthétisée se compacte beaucoup moins facilement que la poudre commerciale atteignant 
une densité à cru seulement de 33 % sous une pression de 150 MPa contre 53 % pour la poudre 
commerciale. Lors de la pré-compaction au début du cycle SPS, la pression appliquée est de 70 MPa. 
Pour la poudre commerciale, cela correspond à une densité à cru de 50 % contre 27 % pour la poudre 
synthétisée. 
 
Cette différence de densité à cru nécessite l’application d’une pression plus élevée au cours du frittage 
pour permettre une bonne densification. La pression appliquée pour le frittage de la poudre synthétisée 
sera donc de 70 MPa, contre 50 MPa pour la poudre commerciale. 
 
 
II. Frittage de la poudre de YAG synthétisée 
 
L’étude dilatométrique réalisée au sein de la machine SPS sur les poudres synthétisée et commerciale 
a permis de comparer le comportement au frittage de ces deux poudres présentant des caractéristiques 
microstructurales différentes (figure 150). La rampe de montée en température est fixée à 50 °C/min 
jusqu’à la température maximale de 1600 °C. La pression est fixée à 70 MPa pour les deux poudres 
pour permettre la comparaison des 2 matériaux. Les courbes de densification de ces deux poudres sont 
présentées et les températures caractéristiques de frittage sont rassemblées tableau 25.  
 






Figure 150 : Courbes de densification  des poudres commerciale et synthétisée obtenues au sein de la machine SPS à une 
température de 1600°C sous une charge de 70 MPa 
 
 
Tableau 25 : Températures caractéristiques de frittage des poudres commerciale et synthétisée déduites de l'étude 
dilatométrique 
 
La poudre synthétisée présente une cinétique de densification plus rapide ainsi que des températures 
caractéristiques plus faibles (début et fin de frittage) que la poudre commerciale. Ceci peut être 
expliqué par la taille des particules qui est plus fine (50 nm), donc par une surface spécifique plus 
élevée (30 m²/g) qui favorisent une plus grande réactivité de la poudre synthétisée. 
 
Les densités des échantillons après dilatométrie SPS ont été mesurées par la méthode d’Archimède 
dans l’éthanol et dans l’eau. La poudre synthétisée présente une densité plus faible (99,1 %) que la 
poudre commerciale (99,6 %). Comme expliqué au paragraphe B.II.2.b un dépassement de la 
température de fin de frittage entraine la dédensification de l’échantillon. La température de fin de 
frittage de la poudre synthétisée étant plus basse que la poudre commerciale, on peut supposer que 
l’échantillon s’est plus dédensifié. 
 
Le cycle de frittage déterminé à partir de la poudre commerciale a été transposé à la poudre 
synthétisée en prenant en compte la diminution des températures de frittage et la différence de 
comportement au frittage. Pour ce faire la méthodologie définie avec la poudre commerciale a été 
appliquée à la poudre synthétisée sans multiplier les essais. La compressibilité des poudres étant moins 
bonne dans le cas de la poudre synthétisée, une charge de 50 kN a été appliquée tout au long du cycle 




T fin de frittage 
(°C) Densité (%) 
Commerciale 1200 1290 1450 99.6 
Co-précipitation 1015 1180 1370 99.1 




(figure 151). Comme pour le frittage de la poudre commerciale, 0,25 %m de LiF ont été ajoutés à la 
poudre. 
 
 Le cycle SPS mis en place pour le frittage de la poudre synthétisée est donc le suivant : 
70 MPa // 50 °C.min-1 jusqu’à 800 °C puis 10 °C.min-1 / 70 MPa // 1370 °C / 60 min / 70 MPa 
 
Figure 151 : Courbe de densification de l'échantillon de poudre synthétisée  
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min
-1
 jusqu’à 800 °C puis 10 °C.min
-1
 / 70 MPa // 1370 °C / 60 min / 70 MPa 
 
Le frittage de la poudre synthétisée en présence de LiF commence dès 800 °C, soit 215 °C plus tôt que 
sans l’utilisation d’ajout de frittage. Cette température est inférieure de 50 °C à la température de 
fusion du LiF sous vide. 
  
L’aspect visuel de l’échantillon est présenté figure 152. 
 
 
Figure 152 : Aspect visuel d'une céramique obtenue à partir de poudre synthétisée 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min-1 jusqu’à 800 °C puis 10 °C.min-1 / 70 MPa // 1370 °C / 60 min / 70 MPa 
 
L’échantillon est transparent avec des zones grises. La microstructure à l’intérieure des zones grises a 
été étudiée afin d’en déterminer l’origine (figure 153). 
 





Figure 153 : Images MEB d'une céramique obtenue à partir de la poudre synthétisée  
dans une zone transparente (a) et dans une zone grise (b) 
Cycle de frittage : 70 MPa // 50 °C.min-1 jusqu’à 800 °C puis 10 °C.min-1 / 70 MPa // 1370 °C / 60 min / 70 MPa 
 
La microstructure de la céramique de YAG préparée à partir de poudre synthétisée est homogène avec 
une taille de grains d’environ 3 µm dans les zones transparentes (figure 153a). Les zones grises 
correspondent à des zones où la croissance des grains est plus importante (figure 153b) dues à une 
moins bonne répartition granulométrique de la poudre initiale. La formation d’agglomérats « durs » 
avant frittage entraine un phénomène de frittage différentiel et des hétérogénéités de densité au sein de 
l’échantillon. Ces zones étant denses avant le reste de l’échantillon, le LiF ne réagit pas et la 
céramique apparait grise. Là encore, la nécessité d’optimiser les étapes de mise en œuvre de la poudre 
est mise en évidence afin d’éviter la formation d’agglomérats. Une étude sur la dispersion des poudres 
avant frittage devra être réalisée afin d’obtenir des céramiques transparentes homogènes à partir de 
poudre synthétisée. 
 
La transmission des échantillons obtenus a été mesurée et comparée avec un échantillon PR2PAR2 à 
partir de la poudre commerciale (figure 154).  
 
Figure 154 : Transmission de céramiques transparentes obtenues à partir de poudre commerciale 
 et de poudre synthétisée dans les domaines du visible et de l’IR 




La transmission mesurée est plus faible dans le cas de la céramique frittée à partir de poudre 
synthétisée, principalement en raison de la couleur grise présente dans l’échantillon. De plus, la 
présence de porosité résiduelle fermée dûe à une taille de particules initiale plus fine peut également 
entraîner une transmission plus faible dans le domaine du visible. En revanche, la présence de centre 
coloré à base de S2- n’est plus observée sur le spectre de la poudre synthétisée montrant l’intérêt de ne 
pas travailler en milieu sulfate. 
 
 
III. Frittage de la poudre Er:YAG commerciale 
 
La transposition du cycle de frittage a permis l’obtention de céramiques transparentes à partir de 
poudres de YAG commerciale et synthétisée. Ainsi, le même cycle a été appliqué à une poudre de 
YAG dopé erbium commerciale de la société Baikowski. Il n’a pas été possible de récupérer la 
composition ainsi que les analyses chimiques auprès du fournisseur comme il avait été fait pour la 
poudre de YAG non dopée.  La transmission de la céramique obtenue (figure 155) est inférieure à 
celle d’une céramique de YAG commercial. 
 
 
Figure 155 : Transmission d’une céramique transparente obtenue à partir de poudre commerciale Er:YAG 
 
La transmission obtenue est proche de 80 % dans le domaine de l’IR, elle est équivalente à celle 
obtenue pour le YAG. Les raies caractéristiques d’absorption de l’ion Er3+ sont également mises en 
évidences sur la courbe de transmision. 
 





Figure 156 : Céramique transparente de Er:YAG, diamètre 30 mm et épaisseur 3 mm 
 
E. Augmentation des dimensions des céramiques transparentes 
frittées par SPS 
 
Le but de cette thèse étant de fabriquer des milieux lasers sous forme de barreaux de rayon 3 mm et de 
longueur 50 mm, une étude de changement d’échelle a été effectuée afin de fritter des échantillons à la 
fois de diamètres plus importants mais également plus épais, à partir de la poudre commerciale. 
 
 
I. Augmentation de l’épaisseur des échantillons 
 
Dans un premier temps, des échantillons avec une épaisseur plus importante, 6 mm, ont été réalisés ; 
les outils de frittage n’ont pas été modifiés et le cycle utilisé est celui défini précédemment pour le 
YAG commercial. 
 
La céramique obtenue après frittage est transparente sur les surfaces supérieures et inférieures et 
translucide à cœur. L’augmentation de la pression à 70 MPa a permis d’obtenir des céramiques 
translucides et homogènes. Finalement l’augmentation du temps de maintien à 75 min a permis 
d’obtenir des céramiques transparentes d’épaisseur 6 mm (figure 156). 
 
 
Figure 157 : Céramique transparente de YAG, diamètre 30 mm et épaisseur 6 mm 
 
L’échantillon est cassé à la sortie du SPS en raison d’un taux de contraintes trop important. Un palier 
de 10 min à 1000 °C au cours du refroidissement, comme proposé par Lallemant et al. [178], 
permettrait un relâchement de ces contraintes et ainsi éviter la rupture de l’échantillon. 
 




Le cycle SPS permettant d’obtenir des céramiques transparentes de diamètre 30 mm et d’épaisseur 
6 mm est donc le suivant :  
 
70 MPa // 50 °C.min-1 jusqu’à 1100 °C puis 10 °C.min-1 / 70 MPa // 1490 °C / 75 min / 70 MPa 
 
La transmission d’un échantillon d’épaisseur 6 mm a été comparée à celle d’un échantillon d’épaisseur 
3 mm sur une gamme spectrale allant du visible (400 - 800 nm) à l’IR jusqu’à 3 µm (figure 157). 
 
 
Figure 158 : Transmission des échantillons d'épaisseur 3 mm et 6 mm dans les domaines du visible et de l’IR 
 
Les transmissions sont équivalentes et proches de 80 % dans le domaine de l’IR. En revanche, 
l’échantillon d’épaisseur 6 mm a une moins bonne transparence dans le visible. La présence de 
porosité résiduelle de diamètre inférieur à 100 nm est certainement responsable de la perte de 
transmission dans le domaine du visible. 
 
 
II. Augmentation du diamètre des échantillons 
 
Un changement des outils de frittage a dû être effectué pour réaliser des échantillons de 60 mm de 
diamètre. Une étude de simulation à l’aide du logiciel ABAQUS a permis de dimensionner les 
outillages SPS (pistons, matrices). Elle a été réalisée pour une matrice en graphite (Carbone Lorraine, 
référence 2333) de diamètre extérieur 120 mm, de diamètre intérieur 60 mm et de hauteur 110 mm. 
Les pistons, également en carbone graphite ont un diamètre et une hauteur de 60 mm. Ils sont percés 
sur un diamètre de 14 mm afin de déterminer la température par le pyromètre axial au plus près de 
l’échantillon. 





Les mêmes conditions de simulation que celles de l’échantillon de diamètre 30 mm ont été utilisées 
avec le nouvel outillage (figure 158). 
 
 
Figure 159 : Comparaison du gradient de température au sein d’échantillons de diamètre 30 mm et de diamètre 60 mm 
lors du frittage à 1490 °C 
 
La différence de température entre le cœur et les bords de l’échantillon est plus faible (35 °C) pour un 
échantillon de diamètre 60 mm que pour un échantillon de diamètre 30 mm (47 °C). La distribution de 
température au sein de l’échantillon est plus homogène lors de l’élaboration d’échantillons de 
diamètres plus importants. 
 
La température mesurée par le pyromètre (1506 °C) est également plus proche de la température réelle 
de l’échantillon (1490 °C). En effet, la mesure du pyromètre à travers les pistons percés est moins 
influencée par les pertes de chaleur sur les bords du piston car le diamètre du trou est plus important. 
 
Le même cycle de frittage qu’un échantillon de diamètre 30 mm a été appliqué et a permis d’obtenir 
des céramiques transparentes (figure 160). 
 





Figure 160 : Céramique transparente de YAG,  diamètre 60 mm et épaisseur 3 mm 
 
Le cycle de frittage permettant l’obtention de céramiques transparentes de diamètre 60 mm et 
d’épaisseur 3 mm est donc le suivant : 
 
70 MPa // 50 °C/min jusqu’à 1100 °C puis 10 °C/min / 50 MPa // 1490 °C / 60 min / 50 MPa 
 
L’échantillon sera poli afin de déterminer sa transmission et comparer sa valeur à celle d’un 
échantillon de diamètre 30 mm fritté dans les mêmes conditions. 
 
La transposition des conditions de frittage SPS pour avoir la transparence a permis la réalisation 
d’échantillons d’épaisseur plus importante (e = 6 mm pour Ø = 30 mm) mais également de diamètres 
plus grands (Ø = 60 mm pour e = 3 mm).  
 
Ainsi, il semble maintenant possible en combinant la simulation (dimensionnement des outillages) et 
le mode opératoire validé au cours de ce travail d’aller vers la fabrication de céramiques ayant des 










Le chapitre 3 a permis de définir les conditions de frittage permettant d’obtenir des céramiques 
transparentes par frittage SPS. Suite à l’étude paramétrique réalisée à partir de poudre de YAG 
commerciale, des échantillons de densité proche de 100 % mais présentant une couleur grise, due à la 
présence de lacunes d’oxygène ont été obtenus. L’ajout de 0,25 %m de LiF a finalement permis 
l’obtention de céramiques transparentes. L’adaptation des conditions de frittage ainsi définies a 
également permis la densification de céramiques transparentes de YAG synthétisé et d’Er:YAG 
commercial. La transmission mesurée de nos échantillons a été comparée aux différents travaux de la 
littérature (tableau 26).  
 
Auteur Matériau Cycle thermique Cycle de 













Ø = 12 mm 








50 MPa - Ø = 20 mm 
e = 0,8 mm 
Visible : 37,9 % 










Ø = 20 mm 
e = 2 mm 
Visible : 81,1 % 










Ø = 20 mm 
e = 1,3 mm 
Visible : 53,9 % 




50 + 10°C/min 
1490 °C 
60min 
50 MPa  
Ø = 30 mm 
e = 3 mm 
Visible :75,6 % 
IR : 77,4 % 
 
Ø = 60 mm 
e = 3 mm 
Visible 
IR 





Ø = 30 mm 
e = 6 mm 
Visible : 56,2 % 
IR : 72,4 % 
YAG 
(synthétisé) 





Ø = 30 mm 
e = 3 mm 
Visible : 56,4 % 
IR : 63,4 % 
 
Tableau 26 : Tableau comparatif de la transmission des céramiques transparentes de YAG obtenues après frittage SPS 




Si l’on compare les résultats obtenus avec ceux de la littérature, la transmission mesurée est très 
proche de celle obtenue par Frage et al. à partir de poudre commerciale [153] mais pour des 
échantillons de dimensions supérieures (épaisseur et diamètre) dans ce travail de thèse. L’utilisation 
d’un ajout de frittage semble indispensable pour atteindre la transparence, mais des analyses 
complémentaires sont encore à réaliser afin de comprendre les mécanismes réactionnels mis en jeu au 














L’objectif de ce travail de thèse était l’élaboration de céramiques polycristallines transparentes 
Er:YAG (Grenat d’Yttrium et d’Aluminium dopé à l’Erbium) pour milieux laser solides. 
L’amélioration des performances des lasers de puissance passe aujourd’hui par le développement de 
nouveaux matériaux pouvant être utilisés en remplacement des monocristaux. Le développement des 
céramiques transparentes semble être une solution prometteuse en raison de leurs bonnes propriétés 
thermomécaniques et optiques mais également de leur méthode d’élaboration qui permet de réaliser 
des matériaux aux formes et dimensions à façon. Ce travail a permis à la fois de mettre au point une 
méthode permettant de synthétiser de la poudre de YAG pure, mais également de déterminer les 
conditions de frittage SPS (Spark Plasma Sintering) optimales pour obtenir des céramiques 
transparentes. Tout au long de ce travail une attention particulière a été portée à la compréhension des 
mécanismes mis en jeu et l’influence de l’ensemble des paramètres afin de maîtriser au mieux 
l’élaboration des céramiques transparentes que ce soit au niveau de la synthèse de la poudre que du 
frittage SPS. 
 
L’étude de la synthèse de poudre par co-précipitation a révélé l’importance du contrôle du pH tout au 
long du procédé, de la solution initiale d’agent précipitant au temps de maturation, élément 
déterminant pour l’obtention de YAG sans phases secondaires. Contrairement à ce qui est annoncé 
dans la littérature, la prise en compte de la décomposition de l’agent précipitant impose la co-
précipitation à pH < 7,3 afin de limiter la dissolution de l’hydroxyde d’aluminium et donc la formation 
de phases riches en yttrium telles que l’oxyde d’yttrium et le YAM (Yttrium Aluminium de structure 
Monoclinique). Une fois les conditions de synthèse optimisées, les mécanismes mis en jeu au cours de 
la calcination ont été étudiés. Le précurseur de YAG formé à l’issu de la réaction de précipitation et 
composé de groupements hydroxyde, carbonate et ammonium se décompose  progressivement jusqu’à 
la température de 900 °C où la phase YAP (Yttrium Aluminium de structure Perovskite) est formée. A 
1050 °C, la phase YAP réagit avec l’aluminium restant sous forme d’hydroxydes (AlOOH et 
AlOHCO3) pour finalement former le YAG. Une fois les mécanismes réactionnels compris, le dopage 
à l’erbium de la poudre a été réalisé sans modification des paramètres de synthèse établis. Le couplage 
de différentes méthodes de caractérisation a permis de confirmer la présence d’erbium en substitution 
des ions yttrium. Une des perspectives de ce travail pourrait être la détermination du taux de dopage 
exact en couplant à la fois des analyses spectroscopiques par émission laser et des analyses 
microstructurales plus fines comme la diffraction de neutrons. De plus, la synthèse mise en place à 
l’échelle du laboratoire ne permettant de produire qu’une faible quantité de poudre, une étude de 




La densification des poudres, commerciale et synthétisée, a été réalisée par frittage SPS. 
L’optimisation des paramètres de frittage à partir de poudre commerciale a permis d’obtenir des 
comprimés de densité proche de 100 % mais présentant une couleur grise due aux lacunes d’oxygène 
générées lors de l’étape de frittage. L’utilisation d’une aide au frittage, le fluorure de lithium (LiF) a 
donc été envisagée afin de limiter la présence de ces lacunes après frittage. Comme le mode d’action 
et les mécanismes mis en jeu lors du frittage en présence de LiF sont encore mal connus dans la 
littérature, nous avons tenté de comprendre les mécanismes réactionnels mis en jeu en couplant 
plusieurs techniques. L’ajout de LiF, en quantité contrôlée, entraine une accélération de la cinétique de 
frittage, une croissance des grains et finalement la réalisation de céramiques transparentes. Les 
céramiques obtenues à partir de poudre de YAG commerciale présentent une transmission de 80 %, 
très proche de la valeur théorique de 84 %. La présence d’agglomérats dans la poudre synthétisée a 
entrainé la formation de zones grises dans l’échantillon après frittage. Ainsi, une étude sur la 
dispersion des poudres avant frittage devra être réalisée.  
 
Les céramiques transparentes de YAG dopé erbium élaborées dans ces travaux de thèse devront être 
testées en tant que milieu laser solide afin de vérifier la bonne qualité optique des échantillons et 
d’envisager la réalisation de matériaux à gradients de dopage pour encore améliorer les performances 
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